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1 Einleitung  
Das magnetische Feld ist eine fundamentale thermodynamische Zustandsgröße. 
Hierdurch werden Magnete, die hohe magnetische Felder erzeugen, zu 
leistungsfähigen Werkzeugen, die vor allem in Experimental – und Festkörperphysik 
eingesetzt werden. Bedeutende Entdeckungen, wie zum Beispiel der Zeeman –
Effekt und der Quanten – Hall – Effekt wurden nur durch das Vorhandensein 
hinreichend großer Magnetfelder ermöglicht [1]. Experimente in immer höheren 
Magnetfeldern genießen seit jeher besonderes Interesse, da sich die 
Experimentatoren hiervon neue Erkenntnisse und insbesondere die Erforschung 
neuer Eigenschaften der Materialien, beziehungsweise neuer Phasen und Zustände 
erhoffen. In Dresden wird ein Hochfeldlabor, in einer engen Kooperation des 
Forschungszentrums Rossendorf mit dem Leibniz - Institut für Festkörper - und 
Werkstoffforschung Dresden, den Max – Planck - Instituten für Chemische Physik 
fester Stoffe sowie für Physik komplexer Systeme und dem Institut für 
Festkörperphysik der TU Dresden, aufgebaut [2,3]. Dieses Labor wurde von den fünf 
beteiligten Instituten initiiert, um Magnetfelder mit einer Flussdichte von bis zu 100 T 
zerstörungsfrei zu erzeugen. Darüber hinaus besteht am Standort des 
Hochfeldlabors Dresden die Möglichkeit den Infrarotstrahl eines Freie - Elektron –
Lasers an die in Magneten untersuchte Probe zu leiten, wodurch weltweit 
einzigartige Hochfeld –Infrarotspektroskopie – Experimente ermöglicht werden sollen 
[3]. 
Hohe magnetische Felder können nur durch einen Elektromagneten erzeugt werden. 
Jeder vom Strom durchflossene Leiter ist von einem Magnetfeld umgeben. Dieses 
Prinzip wird in einem Elektromagneten genutzt, in dem ein Leiter zu einer Spule 
gewickelt wird. Daraus resultiert für diesen Leiter die Hauptanforderung einer 
möglichst hohen elektrischen Leitfähigkeit, um die thermische Belastung und die 
Ohm`schen Verluste zu begrenzen. Damit während des Magnetpulses das 
Leitermaterial aufgrund der erzeugten Lorentzkraft nicht zerstört wird, muss das 
Leitermaterial eine sehr hohe mechanische Festigkeit besitzen. Darüber hinaus soll 
das Leitermaterial auch eine hinreichende Duktilität aufweisen, die ausreichend sein 
soll, um aus dem Leitermaterial eine Spule rissfrei wickeln zu können und die 
während des Magnetpulses auftretenden Kräfte auf das Verstärkungsmaterial 
übertragen zu können. Den derzeitigen Berechnungen zu Folge soll das 
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Leitermaterial eine Zugfestigkeit von mehr als 1200 MPa, eine elektrische 
Leitfähigkeit von mehr als 60% IACS (IACS = International Annealed Copper 
Standard, d.h. bezogen auf die Leitfähigkeit vom reinen Kupfer) und eine gesamte 
Bruchdehnung von mindestens 3 % bei Raumtemperatur besitzen.  
Solche gegensätzlichen Anforderungen können nur durch Verbundwerkstoffe erfüllt 
werden, weil die Mechanismen, die für eine hohe Festigkeit verantwortlich sind, 
gleichzeitig zur Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit und der Duktilität führen. Die 
geforderten elektrischen Eigenschaften lassen sich mit Cu – Basis –
Verbundwerkstoffen realisieren. Es werden im Wesentlichen vier Verbundwerkstoffe 
eingesetzt: Cu – Stahl – Makroverbunde sowie Cu – Al2O3 -, Cu – Nb - und Cu -  
Ag – Mikroverbunde. 
Cu – Ag – Mikroverbund – Werkstoffe bieten gegenüber anderen genannten 
Verbundwerkstoffe den großen technologischen Vorteil einer konventionellen 
schmelzmetallurgischen Herstellung. Die geforderten Eigenschaften wurden mit Cu –
Ag – Legierungen annäherungsweise in früheren Arbeiten erreicht [4,5,6]. Jedoch 
wurde dafür eine aufwändige Technologie verwendet, die die Herstellung des 
Leitermaterials nur im Labormaßstab ermöglicht [6]. Der so hergestellte Leiter ist 
aufgrund seiner geringeren Größe für den Einsatz in einem Hochfeldmagneten nicht 
geeignet.  
Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist daher eine Technologie zur Herstellung  
hochfester und hochleitfähiger Leiter aus Cu – Ag – Legierungen für den Einsatz in 
einem Hochfeldmagneten zu erarbeiten und zu optimieren. Die Herstellung umfasst 
folgende Schritte: Gussstückerzeugung, Wärmebehandlung und anschließende 
Umformung zum Draht. Der Schwerpunkt liegt in der Einstellung der geeigneten 
Mikrostruktur über metallkundliche Mechanismen vor der Drahterzeugung. Dafür wird 
die Gefügeentwicklung während der Wärmebehandlung in den Abschnitten  4.1 und 
 4.2 in binären Cu – Ag – Legierungen und in Kapitel  5 in ternären Cu – Ag –
Legierungen ausführlich untersucht. Darüber hinaus wird der Einfluss der 
Mikrostruktur und der Zusammensetzung auf die mechanischen und elektrischen 
Eigenschaften der Drähte aus binären in den Abschnitten  4.3 und  4.4 und aus 
ternären Cu – Ag – Legierungen in Kapitel  5 untersucht. Anschließend wird die 
Optimierung der Herstellung der viel versprechenden Cu – Ag – Zr – Legierungen in 
Kapitel  6 durchgeführt. Außerdem wird eine Korrelation zwischen Mikrostruktur und 
elektrischen Eigenschaften aufgestellt. Abschließend werden die Eigenschaften der 
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einsatzgerechten Leiter aus Cu – Ag und Cu – Ag – Zr – Legierungen untereinander 
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2 Motivation und Grundlagen
2.1 Technologie hoher magnetischer Felder 
In den letzten Jahrzehnten hat sich der Wunsch nach höheren magnetischen Feldern 
kontinuierlich gesteigert, mit denen grundlegende Eigenschaften verschiedener 
fester Körper erforscht werden können. Besonders interessant ist die 
Charakterisierung der Eigenschaften von Supraleitern, Magneten oder Halbleitern 
unter Einwirkung eines hohen magnetischen Feldes. Außerdem werden  
magnetoelektrische Transportphänomene in metallischen und oxidischen Schicht - 
oder Massivmaterialien in hohen Feldern untersucht, um hierdurch die Ursache für 
den in diesen Materialien beobachteten Riesenmagnetowiderstand aufzuklären [7]. 
Gegenwärtig sind Permanentmagnete mit einer maximalen Flussdichte von 1,5 T 
[8,9] bekannt. Das von diesen Magneten ausgehende magnetische Feld ist für 
physikalische Untersuchungen in der Regel unzureichend. Höhere Flussdichten 
lassen sich nur mit Elektromagneten erzeugen, deren Prinzip darauf basiert, dass 
bewegte elektrische Ladungen Magnetfelder hervorrufen. Das Magnetfeld von 
Elektromagneten mit Eisenjoch [10] ist durch die Sättigungsmagnetisierung des 
Eisens auf etwa 3 T begrenzt. Für die Erzeugung höherer Magnetfelder werden 
verschiedene Typen von stromdurchflossenen Spulen verwendet. Supraleitende 
Magnete bestehen aus konzentrisch angeordneten supraleitenden Drähten, die ein 
zeitlich konstantes und sehr homogenes Magnetfeld bis zu 22 T [11] erzeugen 
können. Ein konstantes Magnetfeld kann ebenso mittels eines Bittermagneten [12] 
erzeugt werden. Dieser besteht aus gestapelten Scheiben, die als Leiter 
funktionieren. Kleine Bohrungen in diesen Scheiben vermindern Wirbelstromverluste 
und ermöglichen eine gute Kühlung. Die maximal erreichbare Flussdichte liegt bei 
33 T [13]. Dennoch finden supraleitende Dauermagnete häufiger Einsatz, da diese 
wesentlich kosteneffizienter zu betreiben sind. Die Kombination von einem 
Bittermagneten als innerer Spule mit einem supraleitenden Magneten als äußerer 
Spule wird als Hybridmagnet bezeichnet. Mit ihm können Flussdichten bis zu 45 T 
erzeugt werden [13]. Noch höhere Flussdichten können nur gepulst erzeugt werden, 
da der hierfür erforderliche Strom den Leiter eines Bittermagneten bis zur Zerstörung 
desselben erwärmen würde. Die so genannten Pulsfeldmagnete erzeugen ein 
zeitlich veränderliches Magnetfeld, wobei die Dauer des Magnetpulses durch die 
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Erwärmung des Magneten limitiert wird. Soll der Magnet durch den Puls nicht 
zerstört werden, so liegt die Pulsdauer typischerweise im Bereich von wenigen 
Millisekunden bis zu einigen Sekunden, abhängig vom Spulentyp, der verwendeten 
Energiequelle und der maximalen Flussdichte. Magnetfelder von mehr als 100 T 
können nur erzeugt werden, wenn der gepulste Magnet durch die während des 
Pulses umgesetzte Energie zerstört wird. Man spricht in diesem Fall von destruktiven 
Pulsfeldmagneten. Megagaussfelder, das heißt Felder oberhalb einer Flussdichte 
von 100 T (entspricht 1 MG), können durch Spulen erzeugt werden, die nur aus einer 
einzigen Windung bestehen. Die hierdurch erreichbare maximale Flussdichte von 
300 T [14] kann gesteigert werden, indem in die Spule ein zusätzlicher, leitfähiger 
Zylinder eingelegt wird. Dieser bewirkt eine elektromagnetische Kompression des 
magnetischen Flusses. Mit Hilfe der elektromagnetischen Flusskompression werden 
magnetische Flussdichten bis etwa 600 T erzeugt [15]. Durch die gezielte Sprengung 
des Magneten, wobei der Magnet in Richtung seines Zentrums komprimiert wird, 
kann der magnetische Fluss weiter komprimiert und dadurch die maximale 
Flussdichte weiter gesteigert werden. Der Weltrekord von 2800 T wurde in Sarov mit 
explosiver Flusskompression erreicht [16]. Die Pulsdauer betrug in diesem 
Experiment etwa 10 µs. Destruktive gepulste Magneten erzeugen extrem große 
Felder, dennoch sind mit der Verwendung dieser Magnete erhebliche Nachteile 
verbunden. Nicht nur die Spule, sondern auch die Probe wird durch die während des 
Pulses umgesetzte Energie zerstört. Lediglich bei Experimenten ohne 
Flusskompression kann die Probe in einigen Fällen erhalten bleiben. Ein weiteres 
großes Problem ist die Reproduzierbarkeit der Messungen. Aufgrund der Pulsdauer 
im Bereich von wenigen Mikrosekunden oder darunter, kann eine Reihe von 
Untersuchungsmethoden nicht durchgeführt werden, da diese in so kurzen 
Zeitintervallen nicht anwendbar sind. Deshalb ist in den letzten Jahren das Interesse 
an nicht destruktiven gepulsten Hochfeldmagneten stark gestiegen.  
Mit nicht destruktiven gepulsten Magneten werden z. Zt. Feldstärken von 
typischerweise bis maximal 70 T erzeugt, wobei die Pulsdauer im Bereich von 10-3 s 
(Kurzpulsmagneten) bis 1 s (Langpulsmagneten) abhängig vom Feld variiert werden 
kann [17]. Die höchste bisher mit einem nicht destruktiven Magneten erreichte 
Flussdichte beträgt 80 T [18], wobei von mehreren Arbeitsgruppen unabhängig 
voneinander versucht wird, diese auf 100 T zu erhöhen.  
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2.2 Anforderungen an das Leitermaterial 
Der Bau eines nicht – destruktiven 100 T – Magneten ist keine einfach zu lösende 
Aufgabe. Neben vielen technologischen und physikalischen Problemen besteht die 
schwierigste Aufgabe darin, ein geeignetes Leitermaterial zu finden. Dieses muss 
eine Reihe von Eigenschaften aufweisen, die widersprüchlicher nicht sein könnten. 
Eine hohe mechanische Festigkeit wird benötigt, um der Zerstörung der Spule infolge 
der Lorentzkraft, die beim Betrieb der Spule auftritt, entgegenzuwirken. Eine hohe 
elektrische und thermische Leitfähigkeit verringern das Aufwärmen der Spule 
während des Pulses und ermöglichen so lange Pulsdauern. Das Leitermaterial soll 
eine hinreichende Duktilität besitzen, damit es durch Kaltumformung herstellbar ist, 
rissfrei zu einer Spule gewickelt werden kann und die im Leiter auftretenden Kräfte 
auf ein Verstärkungsmaterial übertragen kann. Schließlich sollte das Material eine 
hohe Ermüdungsfestigkeit aufweisen, damit die Magnete eine große zu erwartende 
Lebensdauer besitzen. 
Das Prinzip eines Elektromagneten beruht auf der Entstehung eines magnetischen 
Feldes um einen stromdurchflossenen Leiter. Durch die Wechselwirkung mit dem  
Magnetfeld erfahren die bewegten Leitungselektronen die Lorentzkraft. Diese Kraft 
wirkt senkrecht zum elektrischen Stromfluss und zum magnetischen Feld. Daher wird 
der Leiter in der Spule durch eine Zugspannung beansprucht. Hieraus resultiert die 
eingangs geforderte hohe mechanische Festigkeit des Leiters. Die maximale 
magnetische Flussdichte der Spule Bmax steht im Zusammenhang mit der 
mechanischen Festigkeit σmax des Leiters und kann abgeschätzt werden zu [10]: 
 
 max0max 2ln B  (1) 
α: Verhältnis zwischen innerem und äußerem Spulendurchmesser 
μ0: Permeabilität des Vakuums 
 
Daraus folgt, dass der Leiter eines 100 T Magneten eine Zugfestigkeit von ca. 4 GPa 
aufweisen sollte. Dieses Festigkeitsniveau ist nur mit wenigen Materialien, 
beispielsweise  hochverformten perlitischen Stähle und Faserverbundwerkstoffen, zu 
erreichen. Jedoch sind diese Materialien nicht gut leitfähig. Es ist kein Material mit 
ausreichender Leitfähigkeit bekannt, das eine Zugfestigkeit in dieser Größenordnung 
aufweist. Materialien sind entweder gute Leiter oder weisen eine so hohe Festigkeit 
auf. Der Ausweg wird durch die Kombination von höherfesten Leitern mit 
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Verstärkungsmaterialien gesucht. Als Verstärkung dienen beispielsweise Glasfaser, 
Kohlefaser oder Zylonfaser.  
Durch die Verwendung zusätzlicher Verstärkungsmaterialien kann ein Leiter mit einer 
vergleichsweise hohen Leitfähigkeit verwendet werden. Dies ist von Vorteil, da die 
durch den Puls verursachte Erwärmung des Leiters verringert werden kann. Die 
Spule wird vor dem Puls in einem Bad aus flüssigem Stickstoff auf 77 K abgekühlt. 
Hierdurch wird die Leitfähigkeit deutlich verbessert und es wird gewährleistet, dass 
die Spule nicht auf Temperaturen aufgeheizt wird, bei der die Komponenten der 
Spule Schaden nehmen. Dies gilt insbesondere für den Leiter und die Isolation. 
Berechnungen zeigen, dass adiabatische Temperaturerhöhung der Spule während 
eines 100 T Pulses für 10 ms dann auf 400 K begrenzt werden kann [3].  
Zur anwendungsnahen elektrisch-thermischen Charakterisierung der Leiterwerkstoffe 
wird eine materialabhängige Funktion, das so genannte „Action Integral“ verwendet, 
die die adiabatische Erwärmung eines stromführenden Leiters mit dem spezifischen 
elektrischen Widerstand  (T) und der spezifischen Wärme Cv(T) während der 
Pulszeit tp von der Ausgangs- T0 zur Endtemperatur T1 beschreibt, wobei j die 















Je höher das Cv/ρ - Verhältnis ist, desto längere Pulszeiten können genutzt werden.  
Obwohl es bisher keine experimentellen Ergebnisse gibt, wie das Leitermaterial einer 
100 T – Spule beschaffen sein muss, können die Eigenschaften des Leiters durch 
Simulationen mit Finite – Elemente – Methode – Programmen in guter Nährung 
vorausberechnet werden.  Damit eine Spule eine Flussdichte von 100 T erzeugen 
kann, ohne dabei zerstört zu werden, muss diese verstärkt werden und besonderen 
geometrischen Anforderungen genügen [20,21]. Derzeitige Berechnungen liefern 
dabei folgende Anforderungen an das Leitermaterial. Das Material soll eine 
Zugfestigkeit von mehr als 1200 MPa, eine elektrische Leitfähigkeit von mehr als 
60% IACS und eine gesamte Bruchdehnung von mindestens 3% bei 
Raumtemperatur besitzen. Zusätzlich soll das Material eine hohe 
Ermüdungsfestigkeit haben, um mehrere Pulse auszuhalten. Es existiert kein 
Werkstoff, in dem die geforderten Eigenschaften gleichzeitig auf höchstem Niveau 
realisiert werden. Aus diesem Grund besteht die Aufgabe der Leiterentwicklung 
darin, den optimalen Kompromiss zwischen den gefordenten Eigenschaften zu 
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finden bzw. die Eigenschaften durchgehend zu optimieren. Kupfer besitzt nach Silber 
die höchste  thermische und elektrische Leitfähigkeit. Bei 77 K ist die Leitfähigkeit 
von Kupfer sogar höher als die von Silber. Die für gepulste Hochfeldmagnete 
eingesetzten Leiterwerkstoffe sind daher Kupfer – Basis – Werkstoffe. Da die 
Magnete bei 77 K betrieben werden, ist somit Kupfer besonders vorteilhaft. Darüber 
hinaus besitzt Kupfer im Vergleich zu Silber ein größeres Umformvermögen und eine 
höhere Festigkeit. Reines Kupfer lässt sich durch unterschiedliche Umformverfahren 
bis zu einem maximalen Festigkeitsniveau von 360 – 450 MPa verfestigen [22,23]. 
Eine weitere Erhöhung der Festigkeit ist durch die dynamische Erholung begrenzt. 
Lediglich durch Umformung bei tiefen Temperaturen (77 K) kann die dynamische 
Erholung vermieden werden, wodurch ein Festigkeitsniveau von ca. 580 MPa 
erreicht wird [24]. Dieses Verfahren ist sehr aufwändig und kann nur im 
Labormaßstab erfolgreich eingesetzt werden.  
Die geforderte Kombination von hoher elektrischer Leitfähigkeit und hoher 
mechanischer Festigkeit in einem Leiter kann nur durch Verbundwerkstoffe auf 
Kupferbasis erzielt werden [25]. Im folgenden Abschnitt werden die zurzeit in der 




Es gibt mehrere Konzepte, um die Anforderungen umzusetzen, die an das 
Leitermaterial für Hochfeldspulen gestellt werden. Diese werden im Folgenden 
vorgestellt.  
2.3.1 Makroverbund - Werkstoffe 
Makroverbund – Werkstoffe, die für gepulste Hochfeldmagnete zum Einsatz 
kommen, bestehen aus Kupfer und einem Werkstoff hoher Festigkeit (in vielen Fällen 
kommt Stahl zum Einsatz). In diesen Werkstoffen beruhen die Eigenschaften auf 
makroskopisch voneinander getrennten Werkstoffen. Während der Kupferanteil die 
elektrische und thermische Leitfähigkeit des Verbundwerkstoffes vorgibt, wirkt der 
Stahlanteil festigkeitsbestimmend. Eine erfolgreiche rissfreie Umformung setzt das 
Beherrschen deutlich voneinander abweichender Formänderungsfestigkeiten der 
Komponenten voraus. Ideal für die Anwendung wäre eine Kombination aus einem 
Stahlkern und einer Kupferhülle wegen der Wärmeabfuhr während des Pulses. 
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Allerdings ist jede Anordnung mit innenliegendem Stahl nicht durch Kaltziehen bis zu 
höchsten Umformgraden umformbar. Aus diesem Grund werden bevorzugt  
Makroverbunde aus einem Kupferkern und einem Stahlmantel durch eine  
Ziehplattierung, das so genannte „rod in tube“ – Verfahren, hergestellt [26]. Durch 
das Umformen mit wohldefinierten Profilziehsteinen wird der gewünschte Querschnitt 
des Leiters eingestellt und gleichzeitig in der Stahlhülle eine hohe Festigkeit erzeugt. 
Die Gesamtfestigkeit des Leiters kann anhand der Festigkeiten des Kupferkerns und 
der Stahlhülle nach der linearen Mischungsregel berechnet werden [27]. 
Kupfer / Stahl – Verbundwerkstoffe für die Anwendung in gepulsten 
Hochfeldmagneten wurden erstmals am Clarendon Laboratory der Universität Oxford 
entwickelt und eingesetzt [28]. Als Mantelmaterial wurde ein austenitisches Stahlrohr 
der Qualität AISI 316L (X5CrNiMo 18/10) eingesetzt, wobei dieser Makroverbund 
eine Zugfestigkeit von 765 MPa bei Raumtemperatur aufweist, der Kupferanteil 
beträgt 58 Vol.-%. Mit dieser Stahlgüte und einem Kupferanteil von ca. 50% kann die 
Zugfestigkeit auf bis zu 1100 MPa durch Kaltumformung gesteigert werden. Die 
Leitfähigkeit in diesem Fall beträgt entsprechend der linearen Mischungsregel 
50% IACS [29]. Die Verwendung von austenitischen Stählen mit hohem 
Stickstoffgehalt ist viel versprechend, da höhere Festigkeiten und eine gute Duktilität 
bei tiefen Temperaturen erwartet werden können. Die Umformung dieser 
Makroverbund – Werkstoffe mit hochfesten austenitischen Stahlhüllen wird leider 
noch nicht in allen Details beherrscht. Die Hauptprobleme beruhen auf der hohen 
Verfestigungsrate und den damit verbundenen notwendigen 
Rekristallisationsglühungen [30,31,32], sowie auf der Stabilität des Schmierfilms 
während des Ziehens [33]. Mit der kommerziellen Legierung Nicrofer 3033, die 
einen N – Gehalt von 0,33 - 0,6 Gew.-% aufweist, kann die Zugfestigkeit eines 
Makroverbundes der einen Kupferanteil von 52 Vol.-% aufweist, auf 1200 MPa 
gesteigert werden. Dieser Makroverbund wurde bis zu einem logarithmischen 
Umformgrad von  = 2,3 (  AA /ln 0  , A0: Anfangs-, A: Endquerschnitt) umgeformt. 
Parallel zu den Untersuchungen von Kupfer / Stahl – Makroverbundwerkstoffen aus 
austenitischem Stahl wurde die Verwendbarkeit vom perlitischem Stahl in diesen 
Werkstoffen erprobt [34,35]. Perlitische Stähle können durch Ziehen bis auf ein 
Festigkeitsniveau von 5700 MPa verfestigt werden [36]. Damit sind für 
Makroverbundwerkstoffe deutlich höhere Festigkeiten zu erwarten, wenn anstelle 
austenitischer Stähle perlitische eingesetzt werden. In der Tat kann ein 
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feinlamellares perlitisches Gefüge mit einem Lamellenabstand unter 100 nm durch 
eine spezielle Wärmebehandlung (Patentieren) erzeugt und so ein Kupfer / Stahl 
Makroverbund mit einer Zugfestigkeit von 1670 MPa bei einer Leitfähigkeit von ca. 
61,5% IACS hergestellt werden [34]. Es zeigte sich jedoch, dass die Duktilität dieser 
Werkstoffe bei 77 K nicht ausreichend ist, um einen Einsatz in einem gepulsten 
Hochfeldmagneten zerstörungsfrei zu ermöglichen. 
 
2.3.2 Mikroverbund – Werkstoffe 
Mikroverbund – Werkstoffe  auf Kupferbasis gehören zu den so genannten „Metal 
Matrix Composites“ (MMC). Die duktile Kupfermatrix wird durch eine im 
thermodynamischen Gleichgewicht unlösliche, beziehungsweise geringlösliche 
zweite Phase verstärkt. Beispiele für Mikroverbunde auf Kupferbasis sind 
Phasengemische, die aus einer Kombination von Kupfer mit Legierungselementen, 
wie z.B. Ag, Nb, Cr, Be, Fe bestehen oder aus einer Kombination mit Dispersoiden, 
wie z.B. Al2O3, TiC, TiB2, hervorgehen. Die Herstellung kann schmelzmetallurgisch 
(„in – situ“), durch wiederholtes Stapeln von Mehrkernleitern oder pulvermetallurgisch 
erfolgen. Die Festigkeiten von Kupferlegierungen mit unlöslichen Elementen liegen 
nach der Kaltumformung weit über den nach der Mischungsregel erwarteten Werten 
[23,37]. Die zur Festigkeitserhöhung führenden mikrostrukturellen Mechanismen sind 
zurzeit noch nicht genau aufgeklärt und werden kontrovers diskutiert [38]. Diese 
Mechanismen sind offensichtlich für die verschiedenen Materialkombinationen 
unterschiedlich, da in den Materialien durch die Herstellung ein unterschiedliches 
Gefüge entsteht. Allgemein gilt für alle Legierungssysteme, dass die Abstände, sowie 
der Durchmesser der zweiten Phase im Bereich von einem Mikrometer oder darunter 
sein müssen, um ein hohes Festigkeitsniveau zu erreichen. Im Fall der 
dispersiongehärteten Legierungen werden die mechanischen und elektrischen 
Eigenschaften im Wesentlichen durch den Dispersoidgehalt und die Dispersoidgröße 
bestimmt. Damit kann die Festigkeit durch Umformung nicht wesentlich gesteigert 
werden, da es nur zu einer Umverteilung der nicht verformbaren Dispersoide kommt. 
Cu – Al2O3 – Mikroverbunde sind kommerziell verfügbar (GlidCop
) und werden seit 
mehreren Jahren erfolgreich als Leitermaterial in gepulsten Hochfeldmagneten 
eingesetzt [39]. Cu – Al2O3 – Leiter werden durch Verdüsen einer CuAl - Schmelze, 
innere Oxidation der Pulver durch Glühen unter oxidierenden Bedingungen und 
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Konsolidierung durch Strangpressen, sowie anschließender Kaltumformung 
hergestellt. Im hochverformten Zustand weisen diese Materialien eine Zugfestigkeit 
von ca. 620 MPa und eine hohe elektrische Leitfähigkeit von 78% IACS, sowie eine 
gute Duktilität von 14% auf [40].  
Neben den dispersionsverfestigten Legierungen werden vorrangig Legierungen für 
den Einsatz in gepulsten Hochfeldmagneten untersucht, deren Festigkeit im 
Wesentlichen durch Phasengrenzen bestimmt ist. Gegenwärtig sind dies Cu – Nb 
und Cu – Ag Leiterwerkstoffe. Von Bevk et al. [37] wurde eine anomale Erhöhung der 
Zugfestigkeit in hochverformten Cu – Nb – Legierungen bis auf 2000 MPa 
beobachtet. Dies hat Bestrebungen hervorgerufen, diese Cu – Nb – Legierungen für 
den Einsatz in gepulsten Hochfeldmagneten weiter zu optimieren.  
Cu – Nb – Verbundwerkstoffe werden derzeit durch drei verschiedene Verfahren 
hergestellt. Ein in - situ Cu - Nb – Faserverbundwerkstoff mit nichtkontinuierlichen 
Filamenten wird durch Doppelschmelzen, Abdrehen, Strangpressen in der 
Kupferhülle (oder ohne) und starke Verformung durch Drahtziehen hergestellt 
[37,41,42,43,44,45,46,47,48]. Die Festigkeit der Legierung wird im Wesentlichen 
durch das Gefüge bestimmt, wobei die Festigkeit des in - situ 
Faserverbundwerkstoffs dem Zwischenfaserabstand und dem Durchmesser der 
Fasern selbst reziprok proportional ist [49,50,51]. Nach dem Schmelzen besteht das 
Gefüge aus dendritischen Nb – Einschlüssen in der Kupfermatrix. Durch die 
anschließende Umformung werden die Nb – Dendrite zerstört und zu feinen Fasern 
gezogen. Eine Festigkeit von mehr als 2000 MPa wurde an Drähten einer Cu –
20 Gew.-% Nb – Legierung (mit einem Durchmesser von 0,3 mm) nach einem 
logarithmischen Umformgrad von   12 realisiert [50]. Zur Erzielung von 
Zugfestigkeiten im Bereich um 1000 MPa ist ein Umformgrad von   8 erforderlich. 
Um einen so hohen Umformgrad unter Randbedingungen zu erzielen, dass der für 
die Anwendung sinnvolle Querschnitt (6 mm² bis 24 mm²) realisiert werden kann, 
müsste die Kaltumformung bei Durchmessern von mehr als 165 mm beginnen. Bei 
einem solchen Durchmesser des Gussstücks ist die Abkühlgeschwindigkeit während 
der Erstarrung nicht ausreichend, um Nb – Dendriten mit einem für das hohe 
Festigkeitsniveau erforderlichen Durchmesser zu erzeugen. Die bisher in einem 
Draht mit einem Durchmesser von 3 mm erreichte Festigkeit liegt bei 1000 –
1200 MPa [43,47].  
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Das zweite Verfahren zur Herstellung von hochfesten Cu – Nb – Leitern ist 
„Bündeln – Verformen“. Hierbei wird ein Verbundwerkstoff mit kontinuierlichen 
Fasern erzeugt. Die Herstellungsmethode basiert auf der „rod – in – tube“ 
Technologie [26,52,53,54,55,56], wobei Cu - und Nb - Drähte gebündelt und 
gemeinsam durch Strangpressen und Ziehen verformt werden. Die gezogenen 
Verbunde werden erneut gebündelt und verformt [53]. Mit dieser Technologie kann 
ein Leiter mit einem Querschnitt von 6 mm² erzeugt werden, der ca. 57 Millionen 
Nb – Fasern enthält. Dieser Werkstoff besitzt eine Festigkeit von bis zu 1260 MPa 
und eine elektrische Leitfähigkeit von 68% IACS [53]. Die Herstellung des Leiters 
nach dieser Technologie ist allerdings sehr aufwändig und mit großen technischen 
Schwierigkeiten verbunden.  
Eine alternative Technologie zur Herstellung hochfester hochleitfähiger Cu – Nb –
Verbundwerkstoffe beruht auf einem pulvermetallurgieschen Verfahren - dem 
mechanischen Legieren [57,58]. Bei diesem Verfahren wird durch Mahlen von 
elementaren Pilvern ein homogenes Material erzeugt. Zunächst wird durch 
mechanisches Legieren ein Cu(Nb) – Mischkristall erzeugt. Das Pulver wird 
kompaktiert und wärmebehandelt, wodurch Nb aus der Matrix ausgeschieden wird. 
Durch die anschließende Warm - (Strangpressen) und Kaltumformung wird ein Draht 
hergestellt. Bisher wurden nur kleine Proben hergestellt, um das Potenzial dieses 
Verfahrens zu demonstrieren. Die Festigkeit von 1200 MPa, die an einem Leiter mit 
einem Durchmesser von 0,6 mm gemessen wurde, wie auch die Leitfähigkeit dieses 
Leiters von 50% IACS [58] stimmen optimistisch, dass mit diesem Verfahren Leiter 
für Pulsfeldanwendungen hergestellt werden können.  
Cu – Ag – Mikroverbunde wurden zuerst grundlegend von Frommeyer und 
Wassermann [59,60] untersucht, wobei die anomale Änderung der elektrischen und 
mechanischen Eigenschaften durch starke Kaltumformung im Vordergrund stand. 
Die maximal erzielten Festigkeitswerte von ca. 1450 MPa sind durchaus mit der 
theoretischen Festigkeit th ( 30/Gth  , G – Schubmodul) dieser Legierung 
vergleichbar [60]. Die Abnahme der gegenseitigen Löslichkeiten beider 
Komponenten mit fallender Temperatur (siehe Abbildung  2.1) bietet die Möglichkeit 
zusätzlich zur Verformungsverfestigung eine Ausscheidungsverfestigung 
auszunutzen (siehe Abschnitt  4.1.3). In der Tat kann durch die Kombination von 
Kaltumformung und Wärmebehandlung eine hohe Festigkeit und eine hohe 
Leitfähigkeit in diesen Legierungen realisiert werden [30]. Aber auch ohne 
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zusätzliche Wärmebehandlungen verfestigen Cu – Ag - Legierungen wesentlich 
stärker als schmelzmetallurgisch hergestellte in – situ  Cu – Nb - Legierungen. Das 
Festigkeitsniveau von 1000 MPa wird bereits nach einem logarithmischen 
Umformgrad von   5 erreicht [61]. Im Gegensatz zu Cu – Nb – Legierungen, 
lassen sich die Cu – Ag – Legierungen durch konventionelle Schmelzmetallurgie 
herstellen. Aufgrund dieses technologischen Vorteils wurde die Entwicklung von 
Leitern auf Cu – Ag – Basis für die Anwendung in gepulsten Hochfeldmagneten 
initiiert [4,5,6]. Durch Kaltumformung bis zu einem logarithmischen Umformgrad von 
ca.  = 4,2, wobei drei zusätzliche Glühungen durchgeführt werden, konnte ein Draht 
hergestellt werden, der eine Zugfestigkeit von 1000 MPa und eine Leitfähigkeit von 
80% IACS aufweist [4]. Durch die Anwendung von mehreren Zwischenglühungen 
(bis zu 5) während des Drahtziehens wurde eine Zugfestigkeit von 1500 MPa und 
eine elektrische Leitfähigkeit von 65% IACS nach einem logarithmischen 
Umformgrad von  = 5,8 mit einem runden Cu - 24 Gew.-% Ag – Leiter erreicht. 
Diese Eigenschaften wurden jedoch nur an kleinen, im Labormaßstab hergestellten 
Drähten erziehlt. Cu –24 Gew.-% Ag – Drähte, deren Länge und Querschnitt für 
gepulste Hochfeldmagnete geeignet sind, zeigen diese gute Eigenschaften nicht. Die 
bisher erreichte Festigkeit von für die Anwendung geeignetem Leitermaterial liegt im 
Bereich von 965 -1035 MPa; diese Leiter haben eine Leitfähigkeit von 72 –
 79% IACS [61,5]. 
 
2.4 Das Cu – Ag – System 
Das Zustandsdiagramm von Kupfer und Silber ist einfach eutektisch, (Abbildung  2.1). 
Cu und Ag sind Metalle mit kubisch flächenzentrierter Einheitszelle. Die maximale 
Löslichkeit von Ag in Cu liegt für die eutektische Temperatur von 779 °C vor und 
beträgt ca. 8,2 Gew.-%. Bei dieser Temperatur wird gleichwohl die höchste 
Löslichkeit von Cu in Ag beobachtet; sie beträgt ca. 8,4 Gew.-%. Mit fallender 
Temperatur nimmt die gegenseitige Löslichkeit der Komponenten ineinander ab. 
Dieser Sachverhalt wird bei der Steigerung der Festigkeit dieser Materialien zu Nutze 
gemacht (siehe Abschnitt  4.1.3). Die eutektische Zusammensetzung liegt bei 
28 Gew.-% Cu und 72 Gew.-% Ag [62].  
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Abbildung  2.1. Zustandsdiagramm von Ag – Cu im Gleichgewicht [62]. 
 
2.4.1 Ausscheidungsvorgänge 
In Cu – Ag – Legierungen können verschiedene Umwandlungen im festen Zustand 
beobachtet werden, die durch verschiedene Reaktionen beschrieben werden. Eine 
dieser Festkörperreaktionen beschreibt die Bildung von Ausscheidungen. Im 
Allgemeinen findet eine Ausscheidungsumwandlung statt, wenn mindestens eine 
Komponente der Legierung eine begrenzte Löslichkeit in einer anderen Komponente 
aufweist, wobei die maximale Löslichkeit mit abnehmender Temperatur sinkt. Eine 
Ausscheidungsreaktion kann am Beispiel eines einfach eutektischen 
Zustandsdiagramms (Abbildung  2.2) dargestellt werden. In diesem Fall sind die aus 
der Schmelze primär erstarrten Bestandteile keine reinen Komponenten, sondern 
Mischkristalle ( und ). Die Mischkristalle weisen entsprechend der Konstitution des 
Phasendiagramms eine maximale Löslichkeit einer Komponente in der Matrix auf, 
wobei diese Zusammensetzung von der Temperatur abhängt. Wird beim Abkühlen 
eines Mischkristalls die Konzentration maximaler Löslichkeit überschritten, so 
scheidet sich eine zweite Phase  aus dem Mischkristall  aus. Der gleiche Vorgang 
läuft ab, wenn ein übersättigter Mischkristall durch rasche Abkühlung erzeugt und 
anschließend bei einer hohen Temperatur angelassen wird.  
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Abbildung  2.2. Eutektisches Zustandsdiagramm mit dem Beispiel einer 
Ausscheidungsumwandlung. 
 
Durch die Ausscheidungsreaktion wird die Konzentration des Mischkristalls durch 
Diffusionsprozesse verändert. Aufgrund der unterschiedlichen Diffusionsverhältnisse 
in der Korngrenze und im Korninnern kann die Ausscheidungsreaktion sowohl 
kontinuierlich als auch diskontinuierlich ablaufen.  
Bei einer kontinuierlichen Ausscheidungsreaktion entstehen im Mischkristall einzelne 
Keime einer zweiten Phase, die aufgrund ihres Konzentrationsunterschiedes weiter 
wachsen („Berg ab“ – Diffusion), bis die Gleichgewichtskonzentration erreicht ist. Die 
kontinuierlichen Ausscheidungen erfassen das gesamte Probenvolumen, wobei die 
kristallographische Orientierung der Matrix erhalten bleibt (Abbildung  2.3a). Die 
zugrunde liegende Gitterdiffusion (Volumendiffusion) bewirkt, dass der 
Ausscheidungsvorgang vergleichsweise langsam abläuft. Die Form und die 
Orientierung der Ausscheidungen werden durch ihre Größe, durch die 
Grenzflächenenergie an der Teilchenoberfläche, sowie durch die elastischen 
Eigenschaften der Matrix und der Ausscheidungen bestimmt.  
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     a)          b) 
Abbildung  2.3. Gefügeschema und Konzentrationsverlauf bei a) kontinuierlicher 
Ausscheidungsreaktion und b) diskontinuierlicher Ausscheidungsreaktion.  
 
Im Gegensatz zu der kontinuierlichen Reaktion wird von der diskontinuierlichen 
Ausscheidungsreaktion nicht unmittelbar das gesamte Volumen erfasst. Dies hat zur 
Folge, dass die Reaktion an einem Ort begrenzt ist und der Bereich, in dem die 
Reaktion abgelaufen ist, allmählich wächst. Die diskontinuierliche 
Ausscheidungsreaktion ist mit der Bewegung einer Entmischungsfront verbunden. 
Dabei entstehen und wachsen Zellen des zweiphasigen Gemischs  und  aus 
einem übersättigten Mischkristall 0 (0   + ). Die  - Phase hat die gleiche 
Kristallstruktur wie der übersättigte Mischkristall 0, aber eine andere 
Zusammensetzung, die in Abhängigkeit von der Temperatur der 
Gleichgewichtszusammensetzung des Mischkristalls nahe kommen kann. Die 
Konzentration des übersättigten Mischkristalls bleibt konstant, bis die 
diskontinuierliche Ausscheidungsreaktion vollständig abgelaufen ist. In einem 
schmalen Bereich an der Grenze zwischen der diskontinuierlichen Zelle und dem 
übersättigten Mischkristall ändert sich die Konzentration unstetig von 0 auf  
(Abbildung  2.3b). Im Gegensatz dazu ändert sich die Konzentration des übersättigten 
Mischkristalls gleichmäßig während der kontinuierlichen Ausscheidungsreaktion. 
Gleichwohl ist der Konzentrationsverlauf an der Phasengrenze Mischkristall –
Ausscheidung unstetig. 
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Obwohl das Phänomen diskontinuierlicher Ausscheidungen insbesondere an Cu –
Ag – Legierungen [63,64] untersucht wurde, existiert bis heute keine Möglichkeit das 
Auftreten einer diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion vorherzusagen und damit 
die eigentliche Ursache für kontinuierliche bzw. diskontinuierliche Reaktionen zu 
definieren.  
Als Ursachen für das Auftreten der diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion 
wurden (i) unterschiedliche Gitterparameter [65], (ii) eine Differenz der Atomradien 
[66], sowie (iii) eine Änderung der Korngrenzenenergie [67] vorgeschlagen. Die 
aufgestellten Vermutungen konnten jedoch nicht allgemeingültig bestätigt werden. 
Um den Mechanismus zur Bildung einer diskontinuierlichen Zelle zu erklären, haben 
Tu und Turnbull [68] den „pucker“ Mechanismus vorgeschlagen (Abbildung  2.4). 
Hierbei erfolgt die Keimbildung der diskontinuierlichen Zelle allotriomorph auf einer 
statischen Korngrenze (KG), was zu einer Krümmung der Korngrenze führt. Die 
Korngrenzenkrümmung ist durch die Minimierung der Grenzflächenenergie  und 
durch das Beibehalten der Orientierung zwischen Ausscheidung und Matrix bedingt. 
Die Fortsetzung dieses Prozesses kann die Korngrenzenbewegung aktivieren. 
Sowohl die Orientierungsbeziehung zwischen den Habitusebenen der Ausscheidung 
und der Matrix als auch die Singularität des Keimes werden als notwendige 
Bedingung für die Bildung diskontinuierlicher Ausscheidungen angesehen. 
Gleichwohl kann die Keimbildung an verschiedenen Stellen der Korngrenze erfolgen. 
Diese Anforderungen haben sich jedoch als zu streng erwiesen, um alleine auf 
dieser Grundlage eine allgemeingültige Theorie insbesondere für die weiterhin 
ablaufende Ausscheidungsreaktion zu entwickeln.  
 
 
Abbildung  2.4. „Pucker“ Mechanismus der Keimbildung einer diskontinuierlichen 
Zelle nach Tu und Turnbull [68]. 
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Die Dynamik der Reaktion und damit die Entstehung der diskontinuierlich 
ausgeschiedenen Zelle wird durch das Modell von Fournelle und Clark erklärt [69]. 
Eine thermisch aktivierte Bewegung von Korngrenzen kann die Bildung einer 
Ausscheidungszelle an der Reaktionsfront (RF) hervorrufen (Abbildung  2.5). Neben 
der bewegten Korngrenze wird die gelöste Komponente B zunächst segregiert und 
dann in Form von  - Ausscheidungen an der Korngrenze ausgeschieden. Diese 
Ausscheidungen fixieren lokal die Korngrenze. Die fortschreitende Migration der 
Korngrenze führt zur Ausbiegung, da sie an den Haltepunkten ( - Ausscheidungen) 
zurück bleibt. Die  - Ausscheidungen verlängern sich, indem sie der bewegten 
Korngrenze folgen. Zwischen den  - Ausscheidungen liegt die  - Phase in einer für 
die diskontinuierlich ausgeschiedene Zelle typischen lamellaren Struktur vor. 
 
Abbildung  2.5. Entstehung der diskontinuierlichen Ausscheidungszelle nach Clark 
und Fournelle [69]. 
 
Das Wachstum der diskontinuierlichen Ausscheidungszelle erfolgt durch eine 
Diffusion entlang der Korngrenzen und damit durch eine kontrollierte Umverteilung 
der Komponenten. Da der Mischkristall 0 an Atomen der Komponente B übersättigt 
ist, diffundieren die B – Atome zur  - Phase, bis die Konzentration an der 
Reaktionsfront gleich der 1 - Phase ist. Durch den 
Korngrenzenkonzentrationsausgleich bewegt sich die Reaktionsfront weiter. Die 
Diffusion entlang der Reaktionsfront (Korngrenzendiffusion) ist viel schneller als die 
die kontinuierliche Ausscheidungsreaktion bestimmende Volumendiffusion. Darüber 
hinaus sind die Diffusionswege kurz, weil der Abstand zwischen den Lamellen in der 
diskontinuierlichen Zelle gering ist. Deshalb können diskontinuierliche 
Ausscheidungen bei relativ niedrigen Temperaturen vergleichsweise schnell 
20  2. Motivation und Grundlagen 
ablaufen. Eine erhöhte Grenzflächenenergie zwischen 1 und  in einem feinen 
Gefüge führt zur diskontinuierlichen Vergröberung, die der diskontinuierlichen 
Ausscheidungsreaktion nachgelegt ist, mit unter aber auch parallel abläuft. Abbildung 
 2.6 zeigt schematisch eine diskontinuierliche Vergröberung. Die 
Vergröberungsreaktion findet hinter der Reaktionsfront statt. Die Änderungen der 
Zusammensetzung und der Orientierung der Matrixphase erfolgen diskontinuierlich. 
Die klassische Vergröberung, bzw. Koagulation von Ausscheidungen erfolgt nach 
dem Ostwald - Mechanismus und wird als Ostwald – Reifung bezeichnet [70]. Die 
treibende Kraft für die Koagulation ist der Unterschied der freien Enthalpie zwischen 
den kleineren und den grösseren Ausscheidungen. Die diskontinuierliche 
Vergröberung kann Analog zur Koagulation beschrieben werden. Im Gegenzug zur 
Ostwald – Reifung unterscheidet sich diese Reaktion in drei Punkten: (i) die Art des 
Materialtransports, (ii) die Vergröberung von mindestens zwei Phasen, (iii) das 
Vorhandensein einer bewegten Reaktionsfront. 
 
Abbildung  2.6. Schematische Darstellung der diskontinuierlichen 
Vergröberungsreaktion [71]. 
 
2.5 Mechanisches Verhalten der Metalle 
2.5.1 Festigkeit metallischer Werkstoffe 
Unter Festigkeit versteht man den Widerstand eines Werkstoffs gegenüber dem 
Einwirken äußerer Kräfte oder Momente bei definierten Belastungs-  und 
Umgebungseinflüssen. Die Festigkeit eines metallischen Werkstoffs kann durch 
unterschidliche Methoden gesteigert werden. Eine der Methode ist die plastische 
Verformung. Die wichtigsten Mechanismen der plastischen Verformung in Metallen 
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sind: Versetzungsbewegung, Zwillingsbildung, Phasenumwandlung und 
Materialtransport über Diffusion. Bei relativ tiefen Temperaturen ( 0,5 Tm; Tm: 
Schmelztemperatur) verläuft plastische Verformung hauptsächlich durch 
Versetzungsbewegung. Wird die Versetzungsbewegung erschwert oder behindert, 
steigt die Festigkeit des Werkstoffs. Man spricht dann von einer Verfestigung 
(Härtung) der Materialen. Die Bewegung von Versetzungen durch einen Kristall wird 
durch vorhandene Gitterbaufehler behindert. Die Härtung des Werkstoffs ist eine 
Folge der Wechselwirkung der Versetzungen mit den Gitterbaufehlern. Je nachdem, 
welcher Gitterbaufehler zu Grunde liegt, werden die Verfestigungsmechanismen 
folgendermaßen unterschieden: Mischkristallhärtung, Verformungsverfestigung, 
Korn – und Phasengrenzenverfestigung, Ausscheidungs-  und Dispersionshärtung.  
 
2.5.1.1 Mischkristallhärtung 
Unter Mischkristallhärtung versteht man eine Härtung durch gelöste Fremdatome. 
Die Wechselwirkung Fremdatom – Versetzung ist parelastisch bzw. dielastisch. 
Durch Einbau von Fremdatomen mit einer von der Matrix abweichenden Größe 
werden im Gitter Zug – bzw. Druckspannungen erzeugt, je nachdem, ob das 
Fremdatom größer oder kleiner als die Matrixatome ist. Dadurch wird die elastische 
Energie des Gitters erhöht. Da im Versetzungskern komprimierte und geweitete 
Bereiche existieren, kann die Gesamtenergie des Systems verringert werden, wenn 
die Versetzung an das Fremdatom direkt angelagert ist und die Spannungsfelder von 
Fremdatom und Versetzung sich angleichen. Diese Energie muss bei der Bewegung 
der Versetzung aufgebracht werden.  
Die dielastische Wechselwirkung einer Versetzung mit einem Fremdatom beruht auf 
dem Unterschied der Schubmodule der Legierungs – und Matrixatome. Da die 
Energie einer Versetzung proportional zum Schubmodul G ist, wird die 
Gesamtenergie der Versetzung durch den aufgrund des Fremdatoms anteilig 
geänderten Schubmodul verändert. Um eine Versetzung durch Bereiche mit 
unterschiedlicher Linienenergie (unterschiedliche Schubmodule) zu bewegen, muss 
eine zusätzliche Energie aufgebracht werden. Fremdatome bewirken bei 
Versetzungsbewegung rückbleibende parelastische und dielastische Kräfte, die die 
kritische Spannung proportional zu c  (c  - Konzentration der Fremdatome) erhöhen 
[ ]. 72
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Durch plastische Verformung wird die Versetzungsdichte erhöht. Da Versetzungen 
über ihre Spannungsfelder miteinander wechselwirken, kann durch eine Steigerung 
der Versetzungsdichte ein Metall verfestigt werden. Die Peach – Koehler – Gleichung 
beschreibt die Kraft, die auf eine Versetzung wirkt, die sich im Spannungsfeld einer 
zweiten Versetzung befindet [73]: 
 
   22112 sbK 

   (4) 
  - Kraft;  12K
 1  - Spannungsfeld;  
  - Burgers - Vektor;  2b
  - Linienelement.  2s
 
Die Steigerung der kritischen Spannung aufgrund der Wechselwirkung der 
Versetzungen untereinander beruht auf der zum Passieren und Schneiden nötigen 
Spannungen. Das Schneiden von Versetzungen führt auch zur Bildung von 
Sprüngen, was die Versetzungsbewegung zusätzlich behindert, da dieser Teil der 
Versetzung von da abklettern muss. Die kritische Spannung berücksichtigt den 
Schneid – und Passierbeitrag. Die so gewonnene Gleichung wird als Taylor –
Gleichung bezeichnet [74]: 
 
  GbGbGb wp  2
1
10  (5) 
  - eine geometrische Konstante der Größenordnung 0,5; 
 p - Versetzungsdichte auf den parallelen Gleitebenen; 
 w - Versetzungsdichte auf den sekundären Gleitebenen (Waldversetzungen).   
 
2. Motivation und Grundlagen  23 
Die Festigkeit des Werkstoffs ist damit proportional zur Wurzel der 
Versetzungsdichte  . 
 
2.5.1.3 Korn – und Phasengrenzenverfestigung 
Die Korngrenzenverfestigung basiert darauf, dass die Korngrenze ein nur schwer 
überwindbares Hindernis für eine Versetzung ist. Durch die äußeren Spannungen 
stauen sich die Versetzungen an den Korngrenzen auf. Die Versetzungen stoßen die 
nachfolgenden Versetzungen ab. Die Aufstaulänge ist aber durch den halben 
Korndurchmesser D/2 begrenzt, wodurch der Korndurchmesser die kritische 
Schubspannung beeinflusst. Die Spannung, die für den Beginn des plastischen 







0    (6) 
 0: kritische Schubspannung des Einkristalls 
 k’HP: materialabhängige Hall – Petch - Konstante  
 
Aus der Hall – Petch – Beziehung (Gl. 6) folgt, dass die Festigkeit des Werkstoffs 
durch Kornfeinung erhöht werden kann. Bei der Phasengrenzenverfestigung wirken 
die Phasengrenzen im zweiphasigen Werkstoff als Barriere für Versetzungen. Damit 
wird die Verfestigung durch den Abstand zwischen den Phasengrenzen 
entsprechend der Hall – Petch – Beziehung beschrieben.  
 
2.5.1.4 Ausscheidungsverfestigung 
In der Matrix eingelagerte Teilchen bzw. Ausscheidungen stellen für Versetzungen 
Hindernisse dar. Die Versetzungen können die Teilchen schneiden oder umgehen. 
Der Durchschneidmechanismus tritt ein, wenn die Teilchen (z.B. Ausscheidungen) 
kohärent oder teilkohärent sind. Wird eine Ausscheidung durch die gleitende 
Versetzung durchschnitten, müssen die Kräfte, die die Ausscheidung auf die 
Versetzung ausübt, überwunden werden. Dabei handelt es sich um parelastische 
und dielastische Kräfte, die schon bei der Mischkristallverfestigung besprochen 
wurden, und auch um eine zusätzliche Kraft, die mit dem Entstehen der zusätzlichen 
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Phasengrenze, bzw. der Grenzflächenenergie gekoppelt ist. Demzufolge die zum 










    (7) 
 - Volumenanteil der Teilchen  f
 ~ - effektive Grenzflächenenergie;  
 r - Teilchenradius. 
  
Wenn die Phasengrenze zwischen der Matrix und den Teilchen inkohärent ist, muss 
die Versetzung das Teilchen umgehen, da die inkohärente Phasengrenze für die 
Versetzungen unüberwindbar ist. Dieser Mechanismus ist als Orowan –
Mechanismus bekannt. Die kritische Spannung, die für diesen Prozess erforderlich 





OR   (8) 
 
Die Orowan - Spannung der dispersionsgehärteten Legierungen ist reziprok 
proportional der Teilchengröße. Je feiner die Teilchen sind und je höher ihr 
Volumenanteil ist, desto effektiver ist die Dispersionshärtung. Beim 
Schneidmechanismus ist die Schneidspannung jedoch proportional zur Wurzel der 
Teilchengröße. Die Schneidspannung kann aber nicht größer als die Orowan -
Spannung werden, da die Versetzung das Teilchen dann nicht schneiden, sondern 
umgehen würde. Es gibt deshalb eine optimale Teilchengröße , bei der eine 
maximale Festigkeit erzielt wird [
0r






r   (9) 
 
Um den maximalen Aushärtungseffekt beim Ausscheidungshärten zu erzielen, muss 
diese optimale Teilchengröße eingestellt werden. 
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Die Duktilität, auch Verformbarkeit oder Plastizität genannt, ist die Fähigkeit eines 
Festkörpers unter Krafteinwirkung eine irreversible Formänderung zu erfahren, ohne 
dass die Bindungen im Festkörper zerstört werden.  
Die plastische Verformung beruht bei Raumtemperatur vor Allem auf der Bewegung 
von Versetzungen. Um eine hohe Duktilität des Materials zu gewährleisten, müssen 
die Versetzungen beweglich sein. Folglich stehen die mechanische Festigkeit und 
die Duktilität in einem engen Zusammenhang.  
Das Verformungsverhalten hängt sowohl von der Kristallstruktur und von dem 
Gefüge des Werkstoffs, als auch von den Beanspruchungs – bzw. 
Umgebungsbedingungen ab. Die Verformbarkeit ist weiterhin stark vom 
Spannungszustand während der Verformung abhängig. Druckspannungen 
begünstigen eher die Plastizität des Materials, während Zugspannungen eher 
nachteilig sind. Je größer der Anteil der Druckspannungen im Spannungszustand ist, 
desto „weicher“ ist der Spannungszustand und desto größer die Verformbarkeit des 
Materials. Bei einer erhöhten Temperatur wird die Versetzungsbewegung erleichtert, 
da die Versetzungen Hindernisse auch durch Klettern überwinden können. Dies führt 
zur „dynamischen Erholung“ bzw. „dynamischen Rekristallisation“, was mit einer 
Abnahme der Versetzungsdichte verbunden ist und auch zu einer Zunahme der 
Duktilität führt. Auch die Formänderungsgeschwindigkeit muss bei der plastischen 
Verformung berücksichtigt werden. Bei der Kaltverformung nimmt mit Zunahme der 
Verformungsgeschwindigkeit die Wahrscheinlichkeit ab, dass dynamische Erholung 
auftritt. Hiermit wird eine starke Verfestigung hervorgerufen, die Duktilität verringert.  
Im Cu – Ag – Leitermaterial für Hochfeldmagneten sollte eine Kombination von einer 
hohen mechanischen Festigkeit und einer ausreichenden Duktilität erzielt werden. 
Demnach ist die Realisierung dieser Anforderung ein kompliziertes metallkundliches 
Problem. Für die Festigkeitssteigerung sollen nur die Mechanismen aktiviert werden, 
die die Duktilität des Werkstoffs nur mäßig herabsetzen. Diese Eigenschaften 
können durch feine homogen verteilte Ausscheidungen einer zweiten Phase oder 
eine kleine Korngröße der Matrix erreicht werden. 
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Darüber hinaus soll nicht nur die Duktilität des fertigen Leitermaterials gewährleistet 
sein, auch das Umformvermögen darf während des Herstellungsprozesses nicht 
überschritten werden. Das Umformvermögen ist der Umformgrad 
(Grenzumformgrad) Br, bei dem die ersten Risse im Material entstehen. Dies ist 
eine Funktion der zahlreichen technologischen sowie werkstoffspezifischen Faktoren, 
die sich in ihrer Wirkung unterschiedlich gegenseitig beeinflussen. Deshalb müssen 
die prozessspezifischen Umformbedingungen zu allen Herstellungsstadien so 
ausgewählt bzw. optimiert werden, dass der Grenzumformgrad nicht überschritten 
wird. Wird der Grenzumformgrad erreicht, was für ein stark verfestigtes Material 
schnell der Fall ist, ist eine weitere rissfreie Umformung auf die gewünschte Form 
und Abmessung nicht mehr möglich. In diesem Fall kann das Umformvermögen 
durch entsprechende Zwischenglühungen wieder hergestellt werden.  
 
2.6 Elektrische Eigenschaften der Metalle 
Wird an einen Metall ein äußeres elektrisches Feld angelegt, findet im Metall die 
gerichtete Bewegung elektrisch geladener Teilchen entlang der Feldgradienten statt. 
Die spezifische elektrische Leitfähigkeit ergibt sich dabei aus dem Verhältnis von 
Stromdichte zu Feldstärke. Oft werden die Werkstoffe anhand des reziproken 
Kennwertes, des spezifischen elektrischen Widerstandes, charakterisiert. [9]. Der 
spezifische elektrische Widerstand   eines Metalls setzt sich aus einem 
temperaturabhängigen ( )(T ) und einem temperaturunabhängigen ( D ) Anteil 
zusammen (Matthiesen Regel): 
 
 DT   )(  (10) 
 
Der temperaturabhängige Anteil wird durch thermische Gitterschwingungen im 
Kristall hervorgerufen, die eine Streuung der Elektronen verursachen. Mit 
zunehmender Temperatur steigt der spezifische elektrische Widerstand linear an. 
Der temperaturunabhängige Anteil des Widerstandes wird durch die Anzahl und die 
Art der Kristallbaufehler bestimmt. Sie wirken als zusätzliche Streuzentren für die 
Elektronen. Dadurch setzen sie die freie Weglänge der Elektronen herab. Die 
jeweiligen Beiträge der verschiedenen Kristallbaufehler können in guter Näherung zu 
einem gesamten temperaturunabhängigen Widerstand aufaddiert werden [9,78]: 
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 PTPGKGVFALSD    (11) 
 
Die in Gl.( 11) aufgelisteten Beiträge beruhen auf: LS  -  Leerstellen, FA  -  
Fremdatome, V  -  Versetzungen, KG  bzw. PG  -  Korn – bzw. Phasengrenzen, 
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3 Charakterisierungsverfahren und Herstellungsmethoden 
3.1 Strukturuntersuchungen 
3.1.1 Lichtmikroskopie 
Anhand der Lichtmikroskopie wurden vor Allem die Proben im Gusszustand, nach 
der Homogenisierung, wie auch nach der Aushärtung untersucht. Dabei wurden die 
charakteristischen Gefügemerkmale, wie z.B. Korngröße, Anteil der nicht –
Gleichgewichtsphasen und Anteil der diskontinuierlichen Ausscheidung bestimmt und 
eine grobe Charakterisierung der kontinuierlichen Ausscheidung vorgenommen.  
 
Metallographische Probenpräparation 
Das Einbetten der Proben für die lichtmikroskopischen wie auch für die 
rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen erfolgte durch das 
Warmeinbettverfahren. Für die lichtmikroskopischen Untersuchungen wurde nicht –
leitfähige Kunststoffeinbettmasse (Epomet der Fa. Buehler) verwendet. Die Proben 
für das Rasterelektronenmikroskop wurden in eine leitfähige Kunststoffeinbettmasse 
mit Kupferpartikeln (Probemet der Fa. Buehler) eingebettet. Das Warmeinbetten 
erfolgte an zwei automatischen Einbettpressen (Fa. Buehler, Simpliment 2000 und 
Simpliment 3000). Die Proben mit einem Durchmesser von 30 mm wurden mit der 
Warmeinbettpresse (Simpliment 2000) bei 150 °C und einer Haltezeit von 8 min 
unter einem Druck von 290 bar eingebettet. Die kleineren Proben (Durchmesser 
25 mm) wurden mit Hilfe der Einbettpresse Simpliment 3000 mit einer Haltezeit von 
2 min (andere Parametern sind gleich zu Simpliment 2000) gefertigt.  
Die weitere Präparation der eingebetteten Proben erfolgte an der automatischen 
Schleif - und Poliermaschine Rotopol – 35 (Fa. Struers). Das Nasschleifen wurde 
maschinell mit MD – Piano – Schleifscheiben mit einer Diamant -
Kunststoffbeschichtung durchgeführt. Die Proben wurden mit Einzelprobeneindruck 
oder mit Zentraleindruck geschliffen. Anschließend wurden die Proben mit einer 
polykristallinen Diamantsuspension und mit einem Lubrikant oder mit einer DiaPlus –
Suspension (Diamantsuspension + Lubrikant) poliert. Das Polieren wurde nur mit 
Einzelprobeneindruck durchgeführt. Als letzter Schritt wurde eine chemische Politur 
mit einer O – PU – Suspension (SiO2, 0,04 µm) angewendet. Um die 
Probenoberfläche kratzfrei zu präparieren, wurde eine Mischung aus O – PU –
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Suspension (90 ml) + NH4OH (5 ml) + H2O2 (5 ml) angewendet. Die einzelnen 
Präparationsschritte sind in Tabelle 1 und Tabelle 2 dargestellt.  
 
Tabelle 1. Die einzelnen Schritte beim Schleifen von metallographischen Proben. 
 Einzelprobeneindruck Zentralprobeneindruck 
Papierkörnung Zeit Druck Papierkörnung Zeit Druck 
MD-Piano 220 4 min 20 N MD-Piano 220 4 min 150 N 
MD-Piano 1200 2 min 20 N MD-Piano 1200 2 min 150 N 
Nassschleifen 
150 U/min 
SiC 2400 1 min 20 N SiC 2400 1 min 150 N 
 
Tabelle 2. Die einzelnen Schritte beim Polieren von metallographischen Proben.  
 Variante 1 Variante 2 
Tuch Suspesion Zeit Druck Tuch Suspension Zeit Druck
Dur 6 m 3 min 15 N 
Polieren 
150 U/min 
Mol 1 m 3 min 15 N 
Dac 3 m 5 min 15 N 
O-PU 1 min O-PU 
gemischt 
1 min 























Alle verwendeten Schleif – und Poliermittel stammen von der Fa. Struers. Zwischen 
den einzelnen Schritten wurden die Proben im Ultraschallbad in Ethanol gereinigt 
und anschließend getrocknet. 
 
Ätzen  
Um die einzelnen Gefügebestandteile unter dem Lichtmikroskop sichtbar zu machen, 
wurden die polierten Proben geätzt. Für die Ätzung von Silber (z.B. Ag –
Ausscheidungen, Ag – reiches Eutektikum) in Cu – Ag – Legierungen wurde 
folgendes Ätzverfahren verwendet: 
 5 g (NH4)2S2O8 und 100 ml H2O, frisch angesetzt 
 Tauchätzung für 5 – 10 s 
 Spülung Wasser. 
Um die Korngrenzen bei den lichtmikroskopischen Untersuchungen besser sichtbar 
zu machen, wurde ein anderes Ätzverfahren benutzt: 
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 2,5 g Fe3Cl, 10 ml HCl 32%ig und 50 ml Ethanol 99%ig 
 Tauchätzung für 4 – 8 s 
 Spülung Ethanol. 
 
Quantitative Gefügeanalyse  
Die quantitative Gefügeanalyse wurde je nach Fragestellung mittels zwei 
Softwareprogrammen a4i und analySIS .der Fa. Soft Imaging System durchgeführt. 
 
3.1.2 Rasterelektronenmikroskopie 
Das Rasterelektronenmikroskop (REM) wurde für die Untersuchungen der feinen 
Gefügebestandteile, wie z.B. kontinuierliche Ausscheidungen oder für die 
Untersuchungen der Oberfläche des Drahtes und der Bruchflächen verwendet. Die 
Untersuchungen wurden an zwei verschiedenen Geräten durchgeführt: (i) JSM 6400 
(Fa. JEOL) mit einem energiedispersiven Spektrometer (EDX) der Fa. Noran, (ii) 
hochauflösendes REM LEO 1530 mit GEMINI (column), das mit einem 
energiedispersiven RÖNTEC Spektrometer ausgestattet ist. Anhand der EDX –
Analyse wurde die Zusammensetzung der einzelnen Phasen qualitativ und 
quantitativ bestimmt.  
 
3.1.3 Transmissionselektronenmikroskopie 
Die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen erfolgten an 
ausgehärteten und verformten (gezogenen) Proben. Hierfür wurde ein 
Transmissionselektronenmikroskop (TEM), Typ 2000 FX der Fa. Jeol, ausgestattet 
mit einer LaB6 – Kathode und einem EDX – Detektor der Fa. EDAX, verwendet. Die 
TEM – Folien wurden durch Ionenstrahldünnung präpariert. Die Proben wurden 
zunächst mit einem Muldenschleifgerät (Dimpler), Typ 656 der Fa. Gatan, einseitig 
gedünnt (Dicke der Probenmitte von ca. 20 m). Der weitere Abtrag erfolgte durch 
Ar – Ionenstrahldünnung in einer Ionendünnanlage PIPS (Precision Ion – Polishing 
System, Typ 691, Fa. Gatan). Der Ionenstrahl wurde unter einem Einfallwinkel von 4° 
mit einer Beschleunigungsspannung von 5 keV für ca. 10 min fokussiert. Danach 
wurde die Probe gewendet und weiter mit Ionenstrahl solange gedünnt, bis ein Loch 
entstanden war. Um die durchstrahlbaren Bereiche zu vergrößern, wurde die 
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Probendicke mit einem kleineren Einfallswinkel von 2° und bei kleinerer Spannung 
von 3 – 3,5 keV neben dem Loch für 20 – 25 min verringert. Die Präparation von 




Die röntgenographischen Untersuchungen wurden an Kompaktproben mit Hilfe eines 
Diffraktometers PW 1830 der Fa. Philips mit Co - K Strahlung ( = 0,1789) 
durchgeführt. Bei der Aufnahme der Beugungsdiagramme wurde der Bragg – Winkel 
mit einer Schrittweite von 0,05° geändert und eine Messzeit von 5 s pro Schritt 
gewählt. Die Experimente wurden mit einer automatischen variablen 
Divergenzblende und einer 0,5 mm Detektorblende durchgeführt. Die 
Gitterkonstanten wurden mit dem Rietveld – Verfahren von Fr. Dr. E. Bocharova 
bestimmt. 
 
3.2 Thermische Analyse 
3.2.1 Differenz – Wärmefluss – Kalorimetrie (DSC) 
DSC – Messungen wurden an einem Dynamischen Wärmestrom – Differenz –
Kalorimeter DSC 404 der Fa. Netzsch mit einem Temperaturmessbereich bis zu 
1500 °C realisiert. Die Messungen wurden mit einer Aufheiz – und 
Abkühlgeschwindigkeit im Bereich von 10 bis 40 K/min durchgeführt. Alle DSC –
Messungen wurden in einem Al2O3 – Tiegel vorgenommen.  
 
3.3 Mechanische Eigenschaften 
3.3.1 Härtemessung 
Die Härte nach Vickers wurde an den eingebetteten, polierten und anschließend 
geätzten Proben gemessen. Die Messungen erfolgten an einem Härteprüfgerät 
AVK – C1 (Fa. Mututoyo). Dabei wird ein pyramidenförmiger Diamant senkrecht mit 
einer Prüfkraft  für 10 s in die Probe eingedrückt. Aus der Eindruckdiagonalen  in 
mm und der Prüfkraft  in N wird die Vickershärte wie folgt errechnet [
F d
F 79]: 




HV   (12) 
 
In Rahmen dieser Arbeit wurden sowohl die Makrohärte HV5 (50 N), als auch die 
Kleinlasthärten HV2 (20 N) und HV0,5 (5 N) ermittelt. Um einen Einfluss der 
Einbettmasse auf den Härtewert auszuschließen, beträgt der Abstand von der 
Eindruckmitte zum Rand der Probe bzw. zu einer anderen Phase mindestens 3 d . 
Um die Streuung der Härtewerte zu minimieren, wurde ein Mittelwert aus 10 bis 20 
Messungen bestimmt.  
 
3.3.2 Zugversuch 
Der Zugversuch dient dazu das mechanische Werkstoffverhalten zu analysieren. Der 
Werkstoff wurde im nicht – verformten und im verformten Zustand (gezogene Drähte) 
untersucht. Prüfungen von Proben mit großen Durchmessern ( 5 mm) wurden nach 
DIN 50 125 durchgeführt. Zugversuche an gezogenen Drähten mit Durchmessern  
4 mm wie auch an Drähten mit rechteckigem Querschnitt wurden ohne Überdrehen 
(nicht DIN - gerecht) durchgeführt. Die Zugversuche erfolgten an einer 
elektromechanischen Universalprüfmaschine, Typ 8562 der Fa. Instron im 
wegkontrollierten Modus. Die Formänderungsgeschwindigkeit beträgt bis zur 
gesamten Dehnung der Probe von 2% 0,2 mm/min und bis zum Bruch 1 mm/min. Die 
Zugversuche bei 77 K erfolgten an gezogenen, ca. 150 mm langen, rechteckigen 
Proben mit einem Querschnitt von 3 mm x 2 mm.  Die Verformungsversuche sowie 




Druckversuche wurden an zylindrischen wie auch an rechteckigen Proben 
(3 mm x 2 mm, Kantenradius 0,5 mm) durchgeführt. Die Probenhöhe betrug das 1,5 
bis 2 – fache des Äquivalentdurchmessers. Dabei wurden die 0,2% - Stauchgrenze 
d0,2, die Druckfestigkeit dm und die Bruchstauchung db ermittelt. Der Druckversuch 
wurde an der gleichen elektromechanischen Universalprüfmaschine, wie der 
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Zugversuch im wegkontrollierten Modus bei einer Formänderungsgeschwindigkeit 
von 0,06 – 0,12 mm/min durchgeführt.  
 
3.4 Elektrischer Widerstand 
Der elektrische Widerstand wurde durch die Standard Vierpunkt – Methode ermittelt. 
Die auf der Messlänge abfallende Spannung U wurde bei verschiedenen Strömen I  
im Bereich von 0,1 A bis 1 A gemessen. Um Potenzialfehler auszugleichen, wurde 
die mittlere Spannung durch Messungen in beiden Stromrichtungen ermittelt. Aus 
den gemessenen Werten wurde der spezifische elektrische Widerstand   bzw. die 











  - Querschnittsfläche  A
 
Die spezifische elektrische Leitfähigkeit wird im Verhältnis zum Kupferstandard 
(International Annealed Copper Standard, 100% IACS = 58 MS*m-1 = *m-1) 
normiert angegeben. Die Messungen wurden sowohl bei Raumtemperatur als auch  
bei 77 K durchgeführt. Die Stromstärke wurde mittels einer Stromquelle (Source 
Meter Model 2400, Fa. Keithley) eingestellt. Der Spannungsabfall wurde mit einem 
digitalen Multimeter Modell 2001 der Fa. Keithley gemessen. Die Abhängigkeit des 
spezifischen elektrischen Widerstands von der Temperatur wurde an ausgewählten 
Proben (Probenlänge: ca. 1 cm) von Dr. K. Nenkov gemessen.  
 
3.5 Magnetowiderstand 
Der Magnetowiderstand wurde in hohen Magnetfeldern bis zu 50 T gemessen. Der 
Widerstand in Abhängigkeit vom Magnetfeld wurde in Vierpunkt – Anordnung 
gemessen. Die Probe wurde so orientiert, dass der Strom in der Probenebene 
senkrecht bzw. parallel zum angelegten Feld fließt. Dabei wird die Feldabhängigkeit 
des spezifischen Widerstands ermittelt und der Magnetowiderstand wie folgt 
errechnet: 
 







BMR  (14) 
 B  - spezifischer Widerstand bei Einwirkung eines Magnetfeldes  
 0  - spezifischer Widerstand ohne Einwirkung eines Magnetfeldes  
 
Die Messungen sind bei unterschiedlichen Temperaturen zwischen 77 K und 305 K 




Die Cu – Ag – Legierungen wurden durch das Kokillenguss - und 
Stranggussverfahren hergestellt. Die stranggegossenen Stangen wurden von der 
Allgemeinen Gold – und Silberscheideanstalt AG, Pforzheim, Deutschland mit einem 
Reinheitsgrad von  99,95 Gew.-% geliefert.  
Die in eine Kokille gegossenen Legierungen wurden im IFW – Dresden von Hr. M. 
Frey hergestellt. Als Ausgangsmaterialien dienen sauerstofffreies Kupfer (OF – Cu) 
mit einer Reinheit von  99,95 Gew.-% und Silber - Granalien mit einer Reinheit von 
99,99 Gew.-%. Hierfür wurden Cu + Ag induktiv auf ca. 1300 – 1400 °C erhitzt und 
bei ca. 1200 °C unter Argonatmosphäre in eine Graphit – Kokille (30 mm 
Durchmesser) bzw. Kupfer – Kokille (50 mm Durchmesser) abgegossen. Die Länge 
der gegossenen Stangen lag zwischen 200 – 220 mm. 
Alle Cu – Ag – X – Legierungen wurden in eine Kokille mit 30 mm Durchmesser 
abgegossen. Die Zusätze wurden entweder in Form reiner Elemente (Ce, Ni) oder 
als Vorlegierung (Cr, Fe, Y, Zr) zugegeben. Das Erstellen einer Vorlegierung war 
insbesondere für die hochschmelzenden Zusätze notwendig um die zum 
Erschmelzen nötige Temperatur zu verringern. Die Vorlegierungen wurden in einem 
Lichtbogenofen hergestellt. Die Zugabe der Vorlegierung zur Cu – Ag – Schmelze 
erfolgte etwa 5 min vor dem Abguss. Die stranggegossenen und die in der Kokille 
gegossenen Stangen wurden überdreht, um Oberflächendefekte wie Porosität und 
Anreicherungen von Silber in der Gussschale an der Oberfläche des Gussstücks zu 
entfernen. Die Übersicht über die verwendeten Materialien ist in Tabelle 3 dargestellt. 
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Tabelle 3. Die Übersicht über die verwendeten Materialien. 
Zugabe Ag – Gehalt, 
Gew.-% Gew.-% Element 
Gießverfahren Gussstückdurchmesser, 
mm 
7, 11, 15,18, 
22, 29, 41, 72 
_ _ Kokillenguss 30 
7 _ _ Kokillenguss 50 
7, 25 _ _ Strangguss 24,5 
24 _ _ Strangguss 17,7 
7 0,02, 0,05, 
0,1, 0,15, 
0,22, 0,3 
Zr Kokillenguss 30 
7 0,05 Zr Kokillenguss 50 
7 0,1, 0,3 Y Kokillenguss 30 
7 0,1, 0,3 Ce Kokillenguss 30 
7 0,1, 0,3 Ni Kokillenguss 30 
7 0,1, 0,3 Mg Kokillenguss 30 
7 0,1, 0,3, 0,5 Cr Kokillenguss 30 
7 1 Fe Kokillenguss 30 
 
3.6.2 Schmieden und Rotationshämmern 
Die gegossenen und überdrehten Stangen wurden geschmiedet um innere Poren zu 
schließen und das Gussgefüge aufzubrechen. Der Schmiedevorgang erfolgte an 
einem Einständer Lufthammer (VEB Gießereianlagen Leipzig, Zweigwerk Bernsdorf) 
in Rundsätteln. Die bezogene Querschnittsänderung   bei einem Durchgang lag im 









  (15) 
  - Anfangsquerschnitt,  - Endquerschnitt  0A 1A
 
Die Stangen wurden sowohl kalt als auch warm geschmiedet. Beim Warmschmieden 
wurden die Proben zunächst bei 600 °C für 30 min im Ofen erwärmt und 
anschließend geschmiedet. Die Umformtemperatur wurde aufgrund von 
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Warmstauchversuchen (minimale Umformspannung) ausgewählt. Da das 
Schmiedestück durch Berührung mit Sätteln und durch Strahlung Wärme verliert, 
wurden die Schmiedestücke nach jedem Durchgang für 10 min bei 600 °C wieder 
aufgewärmt und erst dann weiter geschmiedet. Nach dem Schmieden wurden die 
Stangen grundsätzlich überdreht, um die durch das Schmieden entstandenen 
Oberflächendefekte zu entfernen.  
 
3.6.3 Profilwalzen 
Nach dem Überdrehen der geschmiedeten Stangen wurden sie gewalzt. Das 
Profilwalzen erfolgte an einem Kaliberwalzwerk der Fa. Carl Wezel in sechskantigen 
Kalibern. Die Walzenumdrehungsgeschwindigkeit beträgt 23 U/min. Das Walzgut 
wurde nach jedem Stich um 90° gekippt und weiter gewalzt. Um die 
Temperaturentwicklung und damit verbundene Erholungs – bzw. Entfestigungs -
Prozesse zu vermeiden, wurde das Walzgut nach jeweils 4 Stichen in Wasser 
abgekühlt. Darüber hinaus wurde die Oberfläche des Walzgutes nach jedem Stich 
optisch kontrolliert. Defekte wurden herausgeschliffen beziehungsweise mit einer 
Sandstrahlanlage entfernt. Die bezogene Querschnittsänderung pro Stich betrug 
12 – 15%. Das Profilwalzen diente einerseits zur Beseitigung von Mikrolunkern, 
andererseits wurden die Stangen soweit umgeformt, dass sie im Anschluss mit den 
vorhandenen Anlagen durch Ziehen weiter umgeformt werden konnten.  
 
3.6.4 Drahtziehen 
Ziehen ist der letzte Umformschritt bei der Herstellung des Drahtes. Das Drahtziehen 
erfolgte an einem Stangen – und Rohrzug und an einem Trommelzug der Fa. Koch 
mit einem Trommeldurchmesser von 600 mm. Die runden Drähte wurden mit einem 
Anspitzwalzwerk bzw. einer Rotationshämmermaschine angespitzt. Bei rechteckigen 
Querschnitten erfolgte das Anspitzen durch Abschleifen des Drahtes. Die 
Umformung durch Ziehen wurde mit Abnahmen von ca. 10% pro Ziehstein 
durchgeführt. Der Ziehwinkel  beträgt 6°. Für die Schmierung wurde ein Ziehöl mit 
Paraphinzugabe mit Hilfe eines Pinsels auf die Ziehgutoberfläche unmittelbar vor 
dem Ziehen aufgebracht. Das Ziehen auf dem Stangenzug ist durch die 
Ziehbanklänge auf 6 m begrenzt. Durch ein System von Verlängerungsrohren ist es 
möglich Leiter bis zu 18 m Länge herzustellen. Wird der Draht noch länger, muss der 
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Trommelzug angewendet werden. Aufgrund der begrenzten Motorleistung wurde der 
Trommelzug nur ab einem Durchmesser von  6 mm benutzt. Da die Ziehanlagen 
nicht mit einer Ziehsteinkühlung ausgestattet sind, wurde die Ziehgeschwindigkeit 
aufgrund der Temperaturentwicklung auf 1 m/min begrenzt. Die Entwicklung der 
Herstellungstechnologie wurde in erster Linie auf den Rechteckquerschnitt 
3 mm x 2 mm mit einem Krümmungsradius R = 0,5 mm konzentriert. Dafür wurde der 
Übergang vom Rundquerschnitt mit einem Durchmesser von 3,38 mm auf den 
Rechteckquerschnitt in 4 Stufen realisiert. Die Geometrie der verwendeten 
Übergangsziehsteine ist in Tabelle 4 zusammengefasst. 
 













  [%] 
Führungslänge 
[mm] 
1 3,2 3 1,3 9 1,5 
2 3,15 2,6 1,0 10 1,5 
3 3,05 2,25 0,7 12 1,5 
4 3 2 0,5 10 1,5 
 
Der Ziehwinkel  (maximal 5°) bei den Übergangsziehsteinen wurde über den 
Umfang des Ziehhols variiert, so dass während des Ziehens immer ein 
geschlossener Kontakt von Ziehsteinwandung und Drahtoberfläche über den 
gesamten Umfang in den Ebenen senkrecht zur Ziehrichtung vorhanden ist, was 
notwendig ist, um Längsrisse zu vermeiden.  
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4 Mikrostruktur, Eigenschaften und Herstellung von 
binären Cu – Ag – Legierungen 
4.1 Gefügeentwicklung in Cu – Ag –Legierungen  
4.1.1 Mikrostruktur im Gusszustand 
Gemäß dem in Abbildung  2.1. gezeigten Cu – Ag - Phasendiagramm kommt es bei 
der Erstarrung zu Seigerungen, die stark von der Ag - Konzentration der Legierung 
abhängen. Die Mikrostruktur wird am Beispiel von zwei Legierungen betrachtet.  Eine 
liegt im Bereich vollständiger Löslichkeit von Ag in Cu (< 8 Gew.-% Ag) und die 
zweite Legierung enthält ein Ag – Cu – Eutektikum ( 8 Gew.-% Ag).  
Die Erstarrung einer Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierungen beginnt, abhängig von der 
Abkühlungsgeschwindigkeit, im Temperaturbereich um 1050 °C mit der Bildung 
kupferreicher Kristallite mit sehr geringem Ag - Gehalt (2 - 3 Gew.-% Ag). Ein 
Konzentrationsausgleich in der festen Phase bleibt weitgehend aus, so dass jede 
neue gebildete Schicht immer mehr Ag beinhaltet. Dadurch sind innerhalb der 
Kristallite Ag - Konzentrationen zwischen ca. 3 und 8 Gew.-% zu erwarten. Die Cu -
7 Gew.-% Ag - Legierungen bestehen nach dem vollständigen Erstarren aus primär 
erstarrten Cu(Ag) - Mischkristallen mit einem Konzentrationsgradienten und aus 
kleinen Ag - Teilchen, die aus der Ag - reichen Restschmelze bei der eutektischen 
Temperatur entstehen. Abbildung  4.1. zeigt das Gussgefüge einer Cu – 7 Gew.-
% Ag –Legierung. Der geringe Anteil der Restschmelze mit überhöhter Ag -
Konzentration führt bei der Erstarrung unterhalb der eutektischen Temperatur nicht 
zum typischen eutektischen Gefüge sondern zu einer „Entartung“, d.h. nur zur Ag -
Bildung. Das erwartete Cu im Eutektikum scheidet sich an den bereits erstarrten Cu -
Kristalliten aus. Eine starke Seigerung reduziert die erreichbare Verfestigung durch 
Ausscheidung. Daher ist eine ausreichende Homogenisierungsbehandlung 
unbedingt erforderlich.  
Die Erstarrung der Legierungen mit ca. 24 Gew.-% Ag beginnt erst bei Temperaturen 
um 950 °C. Der steile Abfall der Soliduskurve führt zu einer geringen Seigerung. Die 
Mikrostruktur einer Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung im Gusszustand besteht aus 
Cu(Ag) – Mischkristallen und einem Ag – reichen Eutektikum (Abbildung  4.2).  
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Abbildung  4.1. Mikrostruktur einer Cu – 7Gew.-% Ag – Legierung im Gusszustand. 
 
 
Abbildung  4.2. Mikrostruktur einer Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung im Gusszustand. 
 
Die unterschiedlichen Seigerungsneigungen der Legierungen mit 7 bzw.       
24 Gew.-% Ag sind auch anhand der Abkühlkurven von DSC - Analysen sichtbar 
(Abbildung  4.3). Während in Legierungen mit 24 Gew.-% Ag nach der Erstarrung die 
Ausscheidungsreaktion durch einen entsprechenden Peak bei ca. 620 °C deutlich 
sichtbar ist, verhindert die starke Seigerung in der Legierung mit 7 Gew.-% Ag einen 
sichtbaren thermischen Effekt. 
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Abbildung  4.3. DSC – Abkühlkurven von Cu – 7 Gew.-% Ag und Cu – 24 Gew.-
% Ag –Legierungen. 
 
4.1.2 Homogenisierungsbehandlung 
Damit die Ausscheidungen optimal zur Verfestigung genutzt werden können, ist es 
unerlässlich den Mischkristall zu homogenisieren. Hierfür muss die optimale 
Kombination von Temperatur und Zeit gewählt werden. Die Hauptprozesse, die bei 
der Homogenisierung ablaufen, sind der Ausgleich der Konzentrationsunterschiede 
in der Matrix (Beseitigung der Segregationen) und die Auflösung von 
Nichtgleichgewichtsphasen. Diese Prozesse sind durch Diffusion bestimmt. Die 
Mikrostrukturentwicklung während der Homogenisierungsbehandlung lässt sich sehr 
gut an der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung verfolgen. Für die Glühung wird eine  
Temperatur von 770 °C ausgewählt, die unter der Temperatur des 
Nichtgleichgewichtssolidus liegt. Die Homogenisierungszeit wurde dabei zwischen 
30 min und 25 h variiert. Um den Einfluss der Homogenisierungszeit auf den 
Auflösungsprozess des Nichtgleichgewicht - Ag – Cu – Eutektikums zu beurteilen, 
wurde der Flächenanteil des Eutektikums unter Zuhilfenahme der Imaging Software 
analySIS bestimmt.  
Abbildung 4.4. zeigt die Abhängigkeit des Eutektikumanteils von der  
Homogenisierungsdauer mit ausgewählten REM - Aufnahmen. Der Eutektikumanteil 
im Gusszustand von ca. 3,1% wird durch eine Homogenisierung für 1 h bereits auf 
ca. 0,4% reduziert. Im Weiteren wird der Prozess stark verlangsamt. Erst nach 5 h 
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kann der Anteil des Eutektikums auf 0,007% reduziert werden. Wird die Legierung 
weiter homogenisiert, werden Ag – reiche Teilchen nicht mehr aufgelöst. Diese sind 
auch nach einer Glühung für 25 h nachweisbar. 
 
Abbildung  4.4. Anteil des Eutektikums in der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung nach 
einer Homogenisierungswärmebehandlung bei 770 °C für unterschiedliche Zeiten 
und ausgewählte REM – Aufnahmen des Gefüges. 
 
Die Homogenisierungsglühung wurde zwischen der Temperatur des 
Nichtgleichgewichtssolidus und des Gleichgewichtssolidus durchgeführt. Gemäß 
dem 1. Fickschen Gesetz reagieren diffusionskontrollierte Prozesse wesentlich 
empfindlicher auf eine Änderung der Temperatur als auf eine Zeitänderung. Nach 
einer Glühung bei 850 °C für 30 min beträgt der Eutektikumanteil ca. 0,05% im 
Vergleich zu 1,4% nach der Glühung bei 770 °C für 30 min. Obwohl die eutektische 
Phase bereits bei 850 °C schmilzt, führt dies nicht zum Schmelzen der Legierung. An 
den ursprünglichen Stellen der eutektischen Phase entstehen Löcher (Abbildung 
 4.4), was durch die Volumen – Dichte - Bilanz zu erklären ist. Eine weitere 
Auswirkung der Homogenisierung in Bezug auf den Einfluss auf das 
Aushärtungspotenzial wird in Abschnitt  4.1.3.3 diskutiert. 
In Abschnitt  4.1.1 wurde gezeigt, dass die Seigerung in der Ag – reichen Legierung 
gering ist. Um den Einfluss der Homogenisierung auf die Mikrostruktur zu ermitteln, 
wurden die Proben aus einer stranggegossenen Stange einer Cu – 24Gew.-% Ag -
Legierung mit 17,8 mm Durchmesser bei 770 °C für 1 h, 5 h und 25 h homogenisiert. 
Durch lichtmikroskopische Untersuchungen der homogenisierten Proben konnte kein 
Einfluss auf die Größe der Kupferkristallite nachgewiesen werden. Die REM –
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Aufnahmen zeigen eine Vergröberung des eutektischen Gefüges mit ansteigender 
Zeit (Abbildung  4.5). Im Gusszustand ist eine feine Verteilung von Kupferkristalliten 
im Eutektikum erkennbar (Abbildung  4.2). Wird die Legierung bei 770 °C für 1 h 
geglüht, ist eine geringe Vergröberung des Eutektikums zu erkennen. Durch eine 
Homogenisierung für 5 h wird der Vergröberungsprozess fortgesetzt, sodass nur 
einzelne eutektische Bereiche mit feinen Einschlüssen von Kupferkristalliten 
beobachtet werden. Nach einer Wärmebehandlung für 25 h ist die Vergröberung so 
weit fortgeschritten, dass nur noch einige Kupferinseln im eutektischen Gefüge 
vorhanden sind. In diesem Fall liegt kein eutektisches Gemisch an den 
Kupferkorngrenzen vor, sondern die Kupferdendriten sind praktisch von reinem Silber 
umschlossen. Eine Vergröberung des Ag – Cu – Eutektikums kann durch eine 
Minimierung der Grenzflächenenergie zwischen Kupfer und Silber erklärt werden. 
Falls die Homogenisierungszeit lang genug ist (z.B. 25 h), werden die Kupferatome 
aus dem Eutektikum zur kupferreichen Matrix diffundieren. Dadurch wird der Anteil 
des Kupfers im Eutektikum und damit auch der Volumenanteil des Eutektikums 
selbst verringert. 
   
          a)      b)          c)  
Abbildung  4.5. REM – Aufnahmen einer Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung nach einer 
Homogenisierungswärmebehandlung bei 770 °C für a) 1 h, b) 5 h und c) 25 h. 
 
Bei einer zu langsamen Abkühlung des erstarrten Gussköpers entstehen grobe Ag –
Ausscheidungen. Diese wurden in einer stranggegossenen Cu – 25 Gew.-% Ag –
Legierung (Gussstückdurchmesser: 40 mm) beobachtet [80]. Dadurch nimmt der 
Übersättigungsgrad des Silbers im Kupfer ab und in Folge wird das 
Aushärtungspotenzial beeinträchtigt. Da jede Homogenisierung zu einer 
Vergröberung des eutektischen Gefüges und damit zu einer geringeren 
Verformungsverfestigung führt, ist die Homogenisierungszeit auf die unbedingt 
notwendige Zeit zur Auflösung der vorausgeschiedenen Silberteilchen zu 
beschränken.  
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Bei stranggegossenen dünnen Querschnitten, bei denen durch ausreichend schnelle 
Abkühlung des Gusses eine vorzeitige Ausscheidung vermieden wird, kann auf eine 
Homogenisierungsbehandlung bei einer Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung verzichtet 
werden. Der Einfluss der Homogenisierungswärmebehandlung auf das 
Aushärtungsverhalten und die mechanischen Eigenschaften wird in den Abschnitten 
 4.1.3.3 und  4.3 diskutiert. 
 
4.1.3 Mikrostruktur – und Härteentwicklung von Cu – Ag – Legierungen 
während der Aushärtung 
Der Ausscheidungsvorgang in Cu – Ag – Legierungen läuft sowohl kontinuierlich als 
auch diskontinuierlich ab (Abschnitt  2.4.1). Die diskontinuierliche Ausscheidungsform 
ist gegenüber der feineren kontinuierlichen Ausscheidungsform unvorteilhaft, da 
diese mit einem wesentlich geringeren Härte – bzw. Festigkeitsanstieg verbunden ist. 
Um die Ausscheidungsreaktion optimal zur Steigerung der Festigkeit auszunutzen, 
muss die Mikrostruktur durch eine speziell abgestimmte Wärmebehandlung 
eingestellt werden. 
 
4.1.3.1 Mikrostruktur im gealterten Zustand 
Die typische Mikrostruktur nach dem diskontinuierlichen Zerfall kann am Beispiel von 
Cu – 7 Gew.-% Ag demonstriert werden. Im Zustand maximaler Härte (400 °C / 8 h) 
sind an einer Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung beide diskontinuierliche Reaktionen zu 
sehen (Abbildung  4.6). Diskontinuierliche Ausscheidungen zeigen eine stabförmige 
Morphologie. Die Abstände zwischen den Ag – Stäben in primär ausgeschiedenen 
diskontinuierlichen Zellen liegen im Mittel etwas unter 0,1 m. Das zeigt eine gute 
Übereinstimmung mit den Ergebnissen von Gupta [81]. 
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Abbildung  4.6. REM – Aufnahme der primären diskontinuierlichen Ausscheidungen 
und der vergröberten diskontinuierlichen Zellen in Cu – 7 Gew.-% Ag nach einer 
Glühung bei 400 °C für 8 h. 
 
Die primären diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen werden einer 
diskontinuierlichen Vergröberungsreaktion unterzogen (s. Abschnitt  2.4.1). Dabei 
kann diese sowohl gleichzeitig mit der primären diskontinuierlichen 
Ausscheidungsreaktion als auch danach ablaufen. Im Gegensatz zur primären 
diskontinuierlichen Reaktion sind die Abstände zwischen den Ag – Ausscheidungen 
mit einem eutektischen Gefüge (Abbildung  4.2) vergleichbar, bei dem die 
Größenordnung der mittleren Abstände zwischen den stabförmigen Kupferteilchen 
ca. 1 µm beträgt. Der Unterschied ist, dass im Eutektikum die Kupferteilchen im 
größeren Volumenanteil der Silbermatrix eingebettet sind, wohingegen nach der 
diskontinuierlichen Vergröberung das Gefüge durch die Einlagerung gerundeter 
Silberteilchen in der entmischten Kupfermatrix charakterisiert ist. 
Die Entwicklung des Gefüges während der kontinuierlichen Entmischung bei 400 °C 
kann am Beispiel der stranggegossenen Cu – 7 Gew.-% Ag - sowie                     
Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierungen demonstriert werden (Abbildung  4.7). Da während 
des Stranggießens von Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierungen ein sehr grobes 
Korngefüge entsteht (s.  4.1.3.3), werden auch in dieser Legierung einzelne 
kontinuierlich ausgeschiedene Bereiche beobachtet.  
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a)      b) 
   
c)      d) 
   
e)      f) 
   
g)      h) 
Abbildung  4.7. REM – Aufnahmen der kontinuierlichen Ausscheidung in                        
Cu –7 Gew.-% Ag nach einer Glühung bei 400 °C für a) 30 min, b) 1 h, c) 2 h, d) 4 h, 
e) 8 h, f) 18 h, g) 40 h und h) in Cu – 24 Gew.-% Ag nach einer Glühung für 240 h. 
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Nach 30 min Glühung (Abbildung  4.7a) sind im Gefüge noch keine Ausscheidungen 
zu finden. Erst nach 1 h (Abbildung  4.7b) sind einzelne Ausscheidungen zu 
detektieren, die bereits in Bändern angeordnet sind. Während der weiteren Glühung 
wachsen die Ausscheidungen bzw. Bänder (Abbildung  4.7c und 4.7d). Mit 
zunehmender Glühzeit wird immer mehr Volumen von kontinuierlichen 
Ausscheidungen erfasst (Abbildung  4.7e und 4.7f). Nach einer Glühung für 40 h 
(Abbildung  4.7g) sind einzelne vergröberte Ausscheidungen zu beobachten. Eine 
Glühung für 240 h führt zur weiteren Vergröberung der Ag –Ausscheidungen 
(Abbildung  4.7h). Die Anordnung der Ausscheidungen in Bändern bleibt dabei 
erhalten. Die letzte Beobachtung wurde nur an Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierungen 
gemacht, da der Anteil kontinuierlich ausgeschiedener Zellen in Cu –7 Gew.-% Ag –
Legierungen mit der Glühdauer abnimmt. 
Neben der Aushärtungszeit spielt die Aushärtungstemperatur eine wichtige Rolle bei 
der Bildung der kontinuierlich ausgeschiedenen Mikrostruktur in Cu – Ag –
Legierungen. In Abbildung  4.8 ist die Mikrostruktur von kontinuierlich 
ausgeschiedenen Cu – 41 Gew.-% Ag - Legierung nach dem Aushärten bei 
unterschiedlichen Temperaturen dargestellt. Die Anlasszeiten, außer der Aushärtung 
bei 600 °C, entsprechen dem Zustand der maximalen Härte (siehe Abbildung  4.18). 
Nach dem Anlassen bei 350 °C für 18 h sind nur einzelne Ag – Ausscheidungen zu 
beobachten (Abbildung  4.8a). Dies deutet darauf hin, dass diese Temperatur für die 
Volumendiffusion von Ag in Cu nicht ausreichend ist und der Zerfall des übersättigten 
Mischkristalls nicht erfolgt. Eine Erhöhung der Aushärtungstemperatur um 50 °C führt 
zum vollständigen Zerfall des Mischkristalls im ganzen Probenvolumen (Abbildung 
 4.8b). Die Ag – Ausscheidungen sind sehr fein (ca. 15 – 20 nm) und in Bändern 
angeordnet. Die Anordnung der Ag – Ausscheidungen zeigt eine Widmannstetten -
Struktur. Bei höheren Aushärtungstemperaturen (500 °C / 1 h und 600 °C / 2 h) ist 
eine Vergröberung der Ausscheidungen zu beobachten (Abbildung  4.8c und 4.8d). 
Es nimmt nicht nur die Größe der Ausscheidungen zu, sondern auch der Abstand 
zwischen den Bändern, in denen die Ausscheidungen angeordnet sind. Die 
Vergrößerung des Abstands zwischen den Ausscheidungsbändern kann über den 
abnehmenden Volumenanteil von ausgeschiedenem Ag mit steigender 
Anlasstemperatur erklärt werden. 
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a)      b) 
  
c)      d) 
Abbildung  4.8. REM – Aufnahmen der kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche in 
der Cu – 41 Gew.-% Ag – Legierung nach Aushärten bei unterschiedlichen 
Temperaturen, a) 350 °C / 18 h, b) 400 °C / 18 h, c) 500 °C / 1h und d) 600 °C / 2h. 
 
Die TEM – Aufnahmen zeigen, dass die kontinuierlichen Ausscheidungen in Form 
von kleinen, etwa 14 nm dicken Stäbchen vorliegen (Abbildung  4.9). Die Stabachsen 
liegen bevorzugt parallel zu den [1 -1 1] und [1 -1 -1] Richtungen und in 1 1 0 -
Ebenen. Dabei liegen die Stabachsen parallel zu den Bänderachsen. Der mittlere 
Abstand zwischen den Bändern beträgt ca. 110 nm. Das Beugungsbild weist auf eine 
„cube – on – cube“ Orientierungsbeziehung hin. 
Die Ausscheidungsform wird durch zwei konkurierende Faktoren bestimmt: (i) 
Grenzflächenenergie und (ii) elastische Verzerrung. Beide Faktoren streben ein 
Energieminimum an. Das Minimum der Grenzflächenenergie wird allgemein für eine 
kugelförmige Gestalt der Ausscheidung gefunden. Diese Form besitzt aber eine 
maximale Verzerrungsenergie. Spielen elastische Verzerrungen eine untergeordnete 
Rolle, werden daher globulitische Ausscheidungen vorliegen. Im Fall von Cu und Ag 
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entstehen elastische Verzerrungen durch den Unterschied der Gitterkonstanten, der 
ca. 11% beträgt. Um die elastische Energie zu minimieren, nehmen die 
Ausscheidungen eine stabförmige Gestalt an. Darüber hinaus unterliegen die 
kontinuierlichen Ausscheidungen einer periodischen Anordnung, da diese im 
Vergleich zu einer regellosen Verteilung infolge geringerer elastischer 
Wechselwirkungen der Spannungsfelder energetisch günstiger sind. 
 
Abbildung  4.9. TEM – Hellfeldaufnahme der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr –
Legierung nach einer Homogenisierungsglühung bei 850 °C für 5 h und 
anschließender optimaler Aushärtung bei 400 °C für 18 h, sowie an der gleichen 
Stelle aufgenommenes Beugungsbild. 
 
Die Anordnung der kontinuierlichen Ausscheidungen wurde von Bocharova [83], 
Grünberger et al. [80] und  Spaic und Pristavec [90] untersucht. Spaic und Pristavec 
haben gezeigt, dass die Ausscheidungen ihre Orientierung in Abhängigkeit von der 
Dauer und der Temperatur der Wärmebehandlung ändern. Demnach befinden sich 
die Ausscheidungen nach einer Glühung bei 400 °C für 18 h nur in einem 
Zwischenzustand. Vergröbern die Ausscheidungen nach längerer Haltezeit, werden 
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4.1.3.2 Einfluss der Zusammensetzung und Vorverformung auf die 
Aushärtung von Cu – Ag - Legierungen 
Die Mikrostruktur der Cu – Ag – Legierungen ändert sich mit steigendem Ag – 
Gehalt. Ebenso wird sie durch den Ausscheidungsvorgang während der Aushärtung 
beeinflusst. Abbildung  4.10 zeigt die Mikrostruktur von Cu – Ag – Legierungen mit 
unterschiedlichem Ag – Gehalt im ausgehärteten Zustand.  
 
  
a)      b) 
 
c) 
Abbildung  4.10. Lichtmikroskopische Aufnahmen von bei 770 °C für 0,5 h 
homogenisierten  und anschließend bei 400 °C ausgehärteten Cu – Ag – 
Legierungen mit unterschiedlichem Ag – Gehalt, a) 7 Gew.-% Ag (Anlasszeit: 4 h), b) 
15 Gew.-% Ag (Anlasszeit: 18 h) und c) 24 Gew.-% Ag (Anlasszeit: 18 h). 
 
Die stark angeätzten Bereiche, die auf den lichtmikroskopischen Aufnahmen zu 
erkennen sind, stammen von den diskontinuierlichen Ausscheidungen. Dagegen 
bilden die hellen Bereiche die kontinuierlich entmischte Matrix ab. In der Cu – 
7 Gew.-% Ag - Legierung dominieren die diskontinuierlichen Ausscheidungen 
(Abbildung  4.10a). Steigt die Ag – Konzentration in der Legierung bis auf 15 Gew.-%, 
nimmt der Anteil der diskontinuierlichen Ausscheidungen stetig ab (Abbildung  4.10b). 
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Die Legierung mit 15 Gew.-% Ag enthält im Gefüge ca. 10 Vol.-% Eutektikum. In der 
Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung erfolgt die Entmischung des übersättigten 
Mischkristalls im Wesentlichen kontinuierlich. Nur vereinzelte diskontinuierlich 
ausgeschiedene Zellen sind im Gefüge erkennbar (Abbildung  4.10c). Der Anteil der 
Ag – reichen eutektischen Phase liegt in dieser Legierung bei ca. 25 Vol.-%. 
In Legierungen mit höheren Ag – Gehalten nimmt der Anteil des Eutektikums stetig 
zu. Das Eutektikum, das durch einen Ag – Saum umschlossen ist, beschränkt den 
direkten Kontakt der Cu – Körner miteinander. An diesen Ag / Cu – Grenzflächen 
bilden sich die diskontinuierlichen Ausscheidungszellen nicht. Das in der Matrix an 
der Phasengrenzfläche vorhandene Silber segregiert an den Ag – Saum des Ag –
Cu – Eutektikums. Dort  lagert sich Ag an den Saum an, statt eine Ag - Ausscheidung 
zu bilden, die als Keim für eine diskontinuierliche Ausscheidungszelle wirken kann. 
Dieser Effekt wurde auch von Manna und Pabi [82] beobachtet. Die Segregation der 
Ag – Atome an den Ag - Saum führt zur Entstehung ausscheidungsfreier Bereiche an 
der Phasengrenze in einer kontinuierlich entmischten Matrix (Abbildung  4.11a). 
 
  
a) REM – Aufnahme, 400 °C/18 h  b) TEM – Aufnahme, 450 °C/20 h [83] 
Abbildung  4.11. Ag – verarmte  Zone in Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung. 
 
Die dunklere Farbe in Abbildung  4.11a und das Elementverteilungsbild (Abbildung 
 4.12), weisen darauf hin, dass die ausscheidungsfreien Bereiche an der Grenze 
Matrix / Eutektikum an Ag verarmt sind. In der TEM –Aufnahme (Abbildung  4.11b) 
sind die ausscheidungsfreien Bereiche noch besser zu erkennen. Die Breite der 
ausscheidungsfreien Zone beträgt ca. 100 - 200 nm, die dann in einen Bereich mit 
einer geringen Ausscheidungsdichte übergeht. 
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Cu      Ag 
Abbildung  4.12. REM – Aufnahme einer Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung nach einer 
Glühung bei 400 °C für 20 h mit den entsprechenden Elementverteilungsbildern [83]. 
 
Eine Isolation der Cu – Körner durch den Ag - Saum führt zu einer Unterdrückung der 
diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion und somit zur Dominanz der 
kontinuierlichen Ausscheidungen in den Legierungen mit hohem Ag – Gehalt.  
Trotz der Trennung der Cu - Matrix durch einen Ag - Saum können die 
diskontinuierlichen Ausscheidungen in Legierungen mit einem hohen 
Eutektikumsanteil vereinzelt beobachtet werden. Die Entstehung von 
diskontinuierlichen Ausscheidungen an der Phasengrenze Eutektikum / Matrix kann 
unterschiedliche Ursachen haben. Wird der Ag – Saum an einer Stelle unterbrochen, 
dann existiert eine Cu – Cu – Großwinkel - Korngrenze zwischen den Kupferlamellen 
im Eutektikum und in der Matrix. An dieser kann die diskontinuierliche Ausscheidung 
ausgelöst werden (Abbildung  4.13). Darüber hinaus wurden an einigen Stellen 
diskontinuierliche Ausscheidungen direkt an den Grenzflächen zwischen dem Ag –
Saum und der Matrix beobachtet (Abbildung  4.14). Dies steht im Einklang mit 
Ergebnissen anderer Gruppen [84,85,86,87]. Untersuchungen der 
diskontinuierlichen Ausscheidungen in Al – Li [88], Al – Zn [89] und Cu – In [69] 
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haben gezeigt, dass die Krümmung der Korngrenze die Entwicklung der 
diskontinuierlichen Ausscheidungszelle wesentlich beeinflussen kann. Nach 
Fournelle und Clark [69] folgt, dass die Grenzflächen Eutektikum / Matrix mit 
überwiegend konkaver Krümmung günstige Plätze für eine Keimbildung von 
diskontinuierlichen Ausscheidungen sind. 
 
Abbildung  4.13. Initiierung der diskontinuierlichen Ausscheidung durch eine 
Unterbrechung im Ag – Saum [83]. 
 
 
Abbildung  4.14. Initiierung der diskontinuierlichen Ausscheidung an einer 
Grenzfläche Eutektikum / Matrix in einer Cu – 29 Gew.-% Ag – Legierung nach 
Homogenisierung bei 770 °C für 30 min und Aushärtung bei 400 °C für 18 h. 
 
Die Ag(Cu) – Rosetten (Abbildung  4.1), die vorwiegend eine konvexe Grenzfläche 
darstellen, sind dagegen keine Initiierungsstellen für diskontinuierliche 
Ausscheidungen. Der gleiche Effekt wurde auch von Manna und Pabi [82] 
beobachtet.  
Die Makrohärte HV5 von ausgehärteten Proben ist in Abbildung  4.15 nach 
unterschiedlichen Vorbehandlungen in Abhängigkeit vom Ag - Gehalt dargestellt. 
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Zusätzlich sind auch die Härtewerte von Proben im homogenisierten Zustand gezeigt 
(untere Kurve). Der steile Anstieg der homogenisierten Proben von reinem Kupfer bis 
zu Legierungen mit ca. 8 Gew.-% Ag ist Ausdruck der Mischkristallverfestigung. Der 
weitere flache Anstieg ist auf den zunehmenden Volumenanteil des eutektischen 
Gefüges, das infolge der feinen Verteilung der Cu- und Ag-Mischkristalle eine höhere 
Härte als die beiden einzelnen Komponenten hat, zurückzuführen. Die obere Kurve 
verdeutlicht einen Aushärtungseffekt der Cu – Ag – Legierungen. Die Proben wurden 
bei 770 °C für 30 min homogenisiert und anschließend bei 400 °C für eine optimale 
Zeit ausgehärtet. Hier ist deutlich der Härteanstieg mit zunehmendem Ag-Gehalt im 
Bereich von ca. 8 Gew.-% bis zu ca. 25 Gew.-% sichtbar.  
 
Abbildung  4.15. Einfluss der unterschiedlichen Vorbehandlungen auf die Makrohärte 
HV5 in Abhängigkeit vom Ag – Gehalt.  
 
Mit steigendem Anteil des Eutektikums nimmt die Anzahl der Cu – Cu – Großwinkel –
Korngrenzen ab und die für die Härte günstige Bildung kontinuierlicher 
Ausscheidungen wird begünstigt. Damit wird der Härteanstieg im beschriebenen 
Bereich auf den zunehmenden Anteil der kontinuierlichen Ausscheidungen 
zurückgeführt. Bei über 25 Gew.-% Ag wird ein Abfall der maximalen Härte 
gemessen. Die Ursache ist der zunehmende Volumenanteil des Eutektikums, das 
selbst praktisch keinen Aushärtungseffekt zeigt. Entweder führt die Feinheit der Cu - 
bzw. Ag - Teilchen innerhalb des Eutektikums zu einer gegenseitigen höheren 
Löslichkeit, wodurch Ausscheidungsreaktionen nicht stattfinden, oder die sich doch 
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ausscheidenden Ag - bzw. Cu - Atome lagern sich ohne Bildung neuer 
Ausscheidungen direkt an benachbarte Ag - bzw. Cu - Bereiche an. 
Der Einfluss einer Vorverformung auf die Makrohärte der ausgehärteten Legierungen 
ist in der mittleren Kurve von Abbildung 4.14 dargestellt. Die Legierungen wurden 
nach Gießen durch Schmieden mit einem Umformgrad  = 0,74 kalt umgeformt, 
anschließend bei 770 °C für 30 min homogenisiert und schließlich bei 400 °C optimal 
ausgehärtet. Die Härte der vorverformten Legierungen liegt unterhalb des Niveaus 
der Legierungen ohne Vorverformung. In den lichtmikroskopischen Aufnahmen 
(Abbildung  4.16) der Legierungen mit 7 Gew.-% Ag und 29 Gew.-% Ag ist erkennbar, 
dass die beiden vorverformten Legierungen vollständig diskontinuierlich 
ausgeschieden sind. Im Gegensatz dazu wird ohne Vorverformung bei der Cu -
7 Gew.-% Ag – Legierung ein Teil der Matrix und bei der Cu – 29 Gew.-% Ag -
Legierung sogar die komplette Matrix kontinuierlich entmischt.  Die Ursache für die 
Dominanz der diskontinuierlichen Ausscheidungen in vorverformten Proben ist eine 
Kornfeinung durch Rekristallisationsprozesse (Abbildung  4.16). Dadurch steigt die 
Anzahl der Cu – Cu – Korngrenzen, die die Startplätze für diskontinuierliche 
Ausscheidungen sind. Im Fall einer Cu – 29 Gew.-% Ag – Legierung wurde neben 
der Kornverfeinung eine Änderung der Morphologie der Grenzfläche 
Eutektikum / Matrix beobachtet. Die Grenzflächen sind nicht mehr so glatt, wie in der 
unverformten Legierung (Abbildung  4.14), sonder facettiert (Abbildung  4.17). Damit 
entstehen Bereiche mit konkaver Krümmung, was eine diskontinuierliche 
Ausscheidung begünstigt. Die dominierenden diskontinuierlichen Ausscheidungen in 
vorverformten Proben verursachen einen geringeren Härteanstieg durch Aushärten. 
Anhand der dargestellten Ergebnisse lassen sich folgende Schlussfolgerungen 
ziehen: Die Härte der Cu – Ag – Legierungen kann durch eine Aushärtung wesentlich 
erhöht werden, wobei die kontinuierliche Ausscheidungsform mit höheren 
Härtewerten verbunden ist. Demzufolge sollen die kontinuierlichen Ausscheidungen 
im Gefüge begünstigt werden. Es wurde gezeigt, dass durch die Verringerung der 
Cu / Cu - Korngrenzen die diskontinuierliche Ausscheidungsreaktion weitgehend 
unterdrückt werden kann. Dies wird durch das Einbringen eines Ag – Cu –
Eutektikums und durch den Verzicht auf eine Vorverformung erreicht. Eine maximale 
Härte wird für einen Ag – Gehalt von ca. 24 Gew.-% gefunden.  
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a)      b) 
  
c)      d) 
Abbildung  4.16. Lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur von Cu – 7 Gew.-
% Ag und Cu – 29 Gew.-% Ag nach unterschiedlichen Vorbehandlungen, a) Cu –    
7 Gew.-% Ag, 770 °C / 30 min + 400 °C / 4 h, b) Cu – 7 Gew.-% Ag, Kaltschmieden 
 = 0,74 + 770 °C / 30 min + 400 °C / 4 h, c) Cu – 29 Gew.-% Ag, 
770 °C / 30 min+400 °C /18 h, d) Cu – 29 Gew.-% Ag, Kaltschmieden 
 = 0,74 + 770 °C / 30 min+400 °C / 18 h. 
 
Abbildung  4.17 REM – Aufnahme der diskontinuierlichen Ausscheidung in einer 
kaltverformten und anschließend wärmebehandelten (770 °C / 30 min+400 °C / 18 h) 
Cu –29 Gew.-% Ag - Legierung. 
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4.1.3.3 Optimale Wärmebehandlung 
Das Gefüge, das eine maximale Aushärtung während der isothermen Auslagerung 
bewirkt, wird durch die Glühtemperatur und die Glühdauer bestimmt. Durch die 
Wärmebehandlung werden die Größe und der Volumenanteil der Ausscheidungen 
eingestellt. Der Einfluss der Glühtemperatur und der Glühdauer ist am Beispiel der 
Cu – 41 Gew.-% Ag – Legierung in Abbildung  4.18 dargestellt. Die Legierung wurde 
nach dem Gießen bei 760 °C für 15 min homogenisiert und im Temperaturbereich 
von 350 °C bis 500 °C für unterschiedliche Zeiten ausgelagert. Da bei dieser 
Legierung die Korngrenzen durch das Eutektikum voneinander getrennt sind, ist eine 
Zunahme der Härte nur aufgrund der Bildung von kontinuierlichen Ausscheidungen 
zu erwarten.  
Die Glühung bei Temperaturen von 350 °C und 400 °C bedingt einen kontinuierlichen 
flacheren Härteanstieg. Durch die Auslagerung der Legierung bei höheren 
Temperaturen von 450 °C und 500 °C steigt die Härte stärker an, verläuft aber durch 
ein Maximum. Das Härteniveau der bei 450 °C geglühten Proben liegt über dem 
Niveau von Proben, die bei 500 °C ausgelagert wurden. 
 
Abbildung  4.18. Einfluss von Glühzeit und Glühtemperatur auf die Makrohärte HV2 
der Cu – 41 Gew.-% Ag – Legierung. 
 
Die Cu – 41 Gew.-% Ag - Legierung zeigt eine maximale Härte von 113 HV2 und 
122 HV2 nach einer Glühung bei 400 °C für 18 h beziehungsweise bei 450 °C für 
2 h. Der Unterschied wird durch die Temperaturabhängigkeit des 
Diffusionskoeffizienten erklärt. Einerseits zeigt die Legierung nach einer Glühung bei 
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450 °C für 2 h einen maximalen Aushärtungseffekt. Andererseits wird gemäß des 
Phasendiagramms (Abbildung  2.1) mit der höheren Anlasstemperatur mehr Silber im 
Mischkristall gelöst. Dadurch nimmt gleichzeitig der Volumenanteil der silberreichen 
Ausscheidungen ab. Deshal ist im Bezug auf mechanische und elektrische 
Eigenschaften die Aushärtung bei 400 °C optimal.  
Für die in Abschnitt  4.1.3.2 ermittelte optimale Zusammensetzung von 24 Gew.-% Ag 
beträgt die optimale Glühzeit bei 400 °C für 18 h (Abbildung  4.19). Die vorherige 
Homogenisierung bei 770 °C (Abbildung  4.19) für verschiedene Zeiten hat keinen 
wesentlichen Einfluss auf die Härteentwicklung während des Alterungsprozesses. 
Demzufolge kann bei dieser Zusammensetzung auf eine 
Homogenisierungsbehandlung verzichtet werden. 
 
Abbildung  4.19. Einfluss der Alterungszeit bei 400 °C auf Vickershärte (HV 0,5) der 
Matrix durch kontinuierliche Ausscheidung für Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierungen. 
 
Abbildung  4.20 zeigt die Härteentwicklung der Matrix (kontinuierliche Ausscheidung, 
gefüllte Symbole) und der diskontinuierlichen Ausscheidungszellen (leere Symbole) 
der Ag – reichen Legierungen (Ag – Gehalt  8 Gew.-%), die vor der Alterung bei 
770 °C für 30 min homogenisiert wurden, in Abhängigkeit von der Anlasszeit bei 
400 °C.  
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Abbildung  4.20. Einfluss der Alterungszeit auf Vickershärte (HV 0,5) der Matrix durch 
kontinuierliche Ausscheidung (gefüllte Symbole) und der diskontinuierlichen Zellen 
(leere Symbole) von Cu – Ag – Legierungen. 
 
Die Härte der kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche in den Legierungen mit 15, 
18, 22 und 29 Gew.-% Ag steigt stetig mit der Anlasszeit an und erreicht ein 
Maximum von 140 – 155 HV0,5 nach 18 h. Bei einer längeren Anlasszeit wird eine 
Härteabnahme beobachtet, die durch eine Vergröberung der kontinuierlichen 
Ausscheidungen verursacht wird. Bei der Legierung mit 11 Gew.-% Ag kann der 
Härteverlauf der kontinuierlichen Ausscheidungen in Abhängigkeit von der Glühzeit 
nur bis zu einer Glühdauer von 4 h beobachtet werden. Längere Glühzeiten (> 4 h) 
bewirken, dass das gesamte Gefüge diskontinuierlich zerfällt.   
Im Gegensatz zu den kontinuierlichen Ausscheidungen ist die Härte der 
diskontinuierlichen Zellen von der Glühzeit praktisch unabhängig. Die Härtewerte 
liegen im Bereich von 110 – 115 HV0,5. Eine geringe Härteabnahme bei längeren 
Glühzeiten ist auf die diskontinuierliche Vergröberungsreaktion zurückzuführen. Die 
optimale Anlasszeit für die Cu – 11 Gew.-% Ag – Legierung liegt bei 4 – 8 h. Darüber 
hinaus zeigen die lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abbildung  4.15), dass der Anteil 
der diskontinuierlichen Ausscheidung mit abnehmendem Ag – Gehalt für die 
homogenisierten und anschließend optimal ausgehärteten Proben zunimmt. 
Bisherige Untersuchungen an Legierungen mit einer Ag – Konzentration unterhalb 
der maximalen Löslichkeit von Ag in Cu (ca. 8 Gew.-% Ag) haben die Dominanz der 
schnellen diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion nachgewiesen [90,91,92]. In 
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einzelnen Fällen wurde die ganze Matrix schon nach einer Glühung bei 400 °C für 
2 h komplett diskontinuierlich ausgeschieden [97].  
Die optimale Aushärtungszeit für die Legierungen mit einem Ag – Gehalt  8 Gew.-% 
ist stark von der vorherigen Homogenisierungswärmebehandlung und der Körngröße 
abhängig. Abbildung 4.21. zeigt für eine stranggegossene Cu – 7 Gew.-% Ag –
Legierung die Entwicklung der Härte (HV0,5) der kontinuierlich ausgeschiedenen 
Matrix sowie der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen im Gusszustand, sowie 
nach einer Homogenisierung bei 770 °C für 5 h, in Abhängigkeit von der Glühzeit bei 
400 °C. Die beiden Legierungen weisen eine vergleichsweise grobe Mikrostruktur 
auf. Die Korngröße liegt im Millimeter – Bereich. Im Diagramm ist darüber hinaus der 
Volumenanteil der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen angegeben. 
 
Abbildung  4.21. Einfluss der Alterungszeit auf Vickershärte (HV 0,5) der 
kontinuierlich ausgeschiedenen Matrix (gefüllte Symbole) und der diskontinuierlich 
ausgeschiedenen Zellen (leere Symbole) von Cu –7 Gew.-% Ag – Legierungen im 
Gusszustand (Strangguss) und nach einer Homogenisierung bei 770 °C für 5 h. 
 
Die Legierungen zeigen ein unterschiedliches Aushärtungsverhalten. Die im 
Gusszustand starken Seigerungen führen zu verminderten Aushärtungsbeiträgen 
und im Falle der diskontinuierlichen Ausscheidung auch zu einer starken 
Verzögerung der Reaktion. Nach einer Glühung bei 400 °C für 18 h liegt die 
Matrixhärte nach 18 h bei ca. 115 HV0,5. In diesem Zustand beträgt die Härte der 
diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen, die ca. 25% des Gefüges umfassen, etwa 
80 HV0,5. Wird die Legierung optimal homogenisiert, liegt das Härteniveau der 
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Matrix deutlich höher. Im Vergleich zum Gusszustand weist die kontinuierlich 
ausgeschiedene Matrix nach einer Homogenisierung bei 770 °C für 5 h eine 
maximale Härte von ca. 150 HV0,5 auf. Unter diesen Bedingungen verläuft die 
diskontinuierliche Ausscheidungsreaktion beschleunigt; ca. 88% des Gefüges 
werden nach einer Homogenisierung und anschließender Glühung bei 400 °C für 
18 h erfasst. Die Auswahl der optimalen Aushärtungszeit wird durch die maximal 
erreichbare Härte bestimmt. Da in Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierungen zwei 
unterschiedliche Ausscheidungsreaktionen ablaufen, kann die Härte der Legierung 




 DAKADADALeg HVHVHV   1**  (16) 
  - Härte der diskontinuierlich bzw. kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche KADA HVHV ,
 DA  - Volumenanteil der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen  
 
Um das Aushärtungspotenzial bestmöglich auszunutzen, muss die Legierung vor der 
Ausscheidungswärmebehandlung homogenisiert werden. Die optimale Anlasszeit 
liegt im Bereich von 8 h. Nach 8 h ist einerseits die Vergröberungsreaktion innerhalb 
der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen noch nicht weit fortgeschritten (Härte 
der diskontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche noch im Bereich des Maximums) 
und andererseits die Härte der noch „freien“ Matrix durch die kontinuierliche 
Ausscheidung auf > 140 HV0,5 angestiegen.  
In Abschnitt  4.1.3.2 wurde gezeigt, dass in einer vorverformten Cu – 7 Gew.-% Ag –
Legierung durch die Abnahme der Matrixkorngröße während des 
Rekristallisationsprozesses das gesamte Gefüge von der diskontinuierliche 
Ausscheidung erfasst wird. Je geringer die Korngröße ist, umso kürzer ist die 
Anlasszeit, die zur Erfassung des gesamten Gefüges durch diskontinuierliche 
Ausscheidungen notwendig ist. Abbildung  4.22 zeigt die Härteentwicklung der Matrix, 
sowie der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen mit ihren Flächenanteilen einer in 
einer Kokille gegossenen und bei 770 °C für 5 h homogenisierten Cu –            
7 Gew.-% Ag –Legierung in Abhängigkeit von der Alterungszeit bei 400 °C. Der 
mittlere Korndurchmesser bei dieser Legierung beträgt ca. 300 m. Dies ist um einen 
Faktor 4 – 6 feiner als bei der stranggegossenen Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierung 
(ca. 1 –2 cm). Im Vergleich zur stranggegossenen Legierung mit gröberem Gefüge 
62            4. Mikrostruktur, Eigenschaften und Herstellung von Cu – Ag - Legierungen 
(s. Abbildung  4.21) ist die Auswirkung der Kornfeinung auf den 
Ausscheidungsprozess deutlich erkennbar. Im Fall der kokillengegossenen 
Legierung zerfällt nahezu das gesamte Gefüge bereits nach dem Anlassen für 4 h 
diskontinuierlich. Nach 8 h wurden nur einzelne kontinuierlich ausgeschiedene 
Bereiche beobachtet, in denen die Härte HV 0,5 schwer messbar war, da das 
Ergebnis von diskontinuierlich ausgeschiedenen Bereichen überlagert wurde. Für 
diese Legierung ist eine Anlasszeit von 4 h optimal. Nach dieser Alterungszeit liegt 
der Aushärteeffekt der langsameren kontinuierlichen Ausscheidung noch unter dem 
der diskontinuierlichen Ausscheidung, beziehungsweise in der gleichen 
Größenordnung.  
 
Abbildung  4.22. Einfluss der Alterungszeit auf die Vickershärte (HV 0,5) der 
kontinuierlich ausgeschiedenen Matrix (gefüllte Symbole) und der diskontinuierlichen 
Zellen (leere Symbole) einer in der Kokille gegossenen Cu – 7 Gew.-% Ag –
Legierung.  
 
4.2 Kornfeinung durch zyklische Wärmebehandlung 
Die Festigkeit kann nicht nur durch die Ausscheidungshärtung, sondern auch sehr 
effektiv durch Kornfeinung gesteigert werden. Im Allgemeinen wird eine Kornfeinung 
durch eine thermomechanische Behandlung erreicht, die aus einer plastischen 
Verformung und einer anschließenden Rekristallisationsglühung besteht. Jedoch 
kann eine Kornfeinung in bestimmten zweiphasigen Materialien auch durch eine 
gezielte Wärmebehandlung erreicht werden. Diese Wärmebehandlung verursacht 
eine diskontinuierliche Ausscheidungsreaktion und einen anschließenden 
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kontinuierlichen Auflösungsprozess. Diese Art der Wärmebehandlung wird neben 
verschiedenen Legierungen [93,94,95,96] auch für Cu – Ag –Legierungen 
angewendet [97]. 
Die diskontinuierliche Ausscheidungsreaktion ist mit einer Bewegung der 
Reaktionsfront (RF) verbunden (siehe Abschnitt  2.4.1), die als Großwinkelkorngrenze 
(KG) betrachtet werden kann (Abbildung  4.23 (a) und (b)). In der Regel wird die 
Orientierung vom Ausgangskorn zur wachsenden diskontinuierlichen 
Ausscheidungskolonie übertragen. Dies bedeutet, dass die Lamelle  die gleiche 
Orientierung wie die Mischkristallmatrix 0 hat, von der die Lamelle ausgelöst wurde. 
Nach der diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion entstehen aus einem 
ursprünglichen Korn sieben Körner. Die Wärmebehandlung für die Kornfeinung muss 
so ausgewählt werden, dass die Lamellenstruktur zerstört wird, während ein 
mögliches Kornwachstum unterdrückt wird und so die Kornfeinung erhalten bleibt. 
Dieses Ziel kann durch die Aufheizung der Legierung im Bereich, in dem die 
kontinuierliche Auflösung stattfindet, realisiert werden. Dieser Prozess ist durch die 
Auflösung der Lamelle der  - Phase in den diskontinuierlichen Ausscheidungszellen 
charakterisiert. Gleichzeitig bleiben die Korngrenzen unbeweglich. Der 
Auflösungsprozess kann auch diskontinuierlich ablaufen. Im Laufe dieser Reaktion 
wandert eine Reaktionsfront im zweiphasigen (+) Bereich bei gleichzeitiger 
Bildung eines inhomogenen ´ - Mischkristalls (Abbildung  4.23 (d)). Um gute 
mechanische Eigenschaften zu erreichen, muss der Auflösungsvorgang 
kontinuierlich ablaufen. Durch eine Wiederholung der Schritte (a) - (c) in Abbildung 
 4.23 können die Körner weiter verfeinert werden. 
 
    a)          b)    c)   d) 
Abbildung  4.23. Schematische Darstellung der Mikrostrukturentwicklung während  
zyklischer Wärmebehandlung, (a) homogenisierter Zustand, (b) diskontinuierliche 
Ausscheidungen, (c) kontinuierliche Auflösung, (d) diskontinuierliche Auflösung. 
 
Die Kornfeinung durch zyklische Wärmebehandlung wurde an einer in der Kokille 
gegossenen Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung mit einem Durchmesser von ca. 30 mm 
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untersucht. Da bei dieser Legierung die diskontinuierliche Ausscheidungsreaktion 
dominiert, soll der Effekt der Kornfeinung vergleichsweise stark ausgeprägt sein. Das 
gegossene Stück wurde bei 770 °C für 5 h homogenisiert und anschließend bei 
400 °C für 4 h angelassen. Die Anlasszeit wurde aufgrund des maximalen 
Volumenanteils der diskontinuierlichen Ausscheidung von 96% ausgewählt (s. 
Abbildung  4.22). Um die optimale Zeit für die kontinuierliche Auflösung der 
Ausscheidungen zu finden, wurden die angelassenen Proben bei 770 °C für 1 h, 3 h, 
4 h und 8 h geglüht. Die Mikrostruktur wurde nach dem Lösungsglühen mit dem 
Lichtmikroskop untersucht. Hierbei wurde festgestellt, dass eine Zeit von 1 h für die 
Auflösung der diskontinuierlichen Zellen ausreichend ist. Die Rücklösezeiten von 3 h 
und 4 h führen zu keinen weiteren wesentlichen Mikrostrukturänderungen. Erst nach 
einer Glühung von 8 h wurde ein Kornwachstum beobachtet.  
Der Effekt der Kornfeinung durch zyklische Wärmebehandlung ist in Abbildung  4.24 
dargestellt. Abbildung  4.24 a zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme der 
Mikrostruktur nach einer Homogenisierung bei 770 °C für 5 h. Wird diese Legierung 
einmal zyklisch wärmebehandelt (400 °C / 4 h + 770 °C / 1 h) findet Kornfeinung statt 
(Abbildung  4.24 b). Die schwarz markierten Konturen der Körner im homogenisierten 
Zustand finden sich nach der zyklischen Wärmebehandlung wieder. Die 
ursprünglichen Körner sind in viele kleine Körner zerfallen.  
       
a)      b) 
Abbildung  4.24. Lichtmikroskopische Aufnahme einer Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung 
a) nach einer Homogenisierung bei 770 °C für 5 h und b) nach 1 Zyklus 
(400 °C / 4 h + 770 °C / 1 h). 
4. Mikrostruktur, Eigenschaften und Herstellung von Cu – Ag - Legierungen  65 
Abbildung 4.25. zeigt eine Änderung der Korngröße als Funktion der Anzahl der 
thermischen Zyklen. Die Korngröße nimmt bereits nach einem Zyklus 
(400 °C / 4 h+770 °C / 1 h) von 303 µm auf 50 µm ab. Die weiteren zyklischen 
Wärmebehandlungen führen zu keiner weiteren Kornfeinung. Demzufolge wurde die 
Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung nur mit einem thermischen Zyklus wärmebehandelt, 
um den Einfluss der Kornverfeinung auf die mechanischen Eigenschaften der 
gezogenen Drähte zu ermitteln, was in Abschnitt  4.3.3.2 betrachtet wird. 
 
Abbildung  4.25. Effekt der zyklischen Wärmebehandlung auf die Korngröße einer 
Cu –7 Gew.-% Ag – Legierung mit den entsprechenden lichtmikroskopischen 
Aufnahmen.  
 
4.3 Mikrostruktur und ihr Einfluss auf die mechanischen 
Eigenschaften von Cu – Ag – Draht 
4.3.1 Einfluss der Vorbehandlung und Zusammensetzung auf die 
mechanischen Eigenschaften von Draht 
 4.1In Kapitel  wurde gezeigt, dass die Mikrostruktur und als Folge die Härte der Cu –
Ag – Legierungen durch die Zusammensetzung und durch Wärmebehandlungen 
beeinflusst wird. Die vor der Umformung eingestellte Mikrostruktur wirkt sich auf die 
mechanischen Eigenschaften des fertigen Leiters aus.  
Die mechanische Festigkeit von Cu – Ag - Draht wird gegenüber der von reinem 
Kupfer durch Überlagerung von mehreren Verfestigungsmechanismen bestimmt: 
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 Mischkristallverfestigung durch die (begrenzt mögliche) Löslichkeit beider 
Komponenten ineinander 
 Aushärtung durch Ausscheidungsprozesse im noch unverformten Zustand 
aufgrund der begrenzten Löslichkeit. 
 Verfestigung durch Kaltumformung (Erhöhung der Versetzungsdichte) 
 Verfestigung durch Phasengrenzen durch verformbare Teilchen die 
aufgrund der Zusammensetzung (Eutektikum) oder aufgrund von 
Ausscheidungsreaktionen im Gefüge vorhanden sind. 
 Korngrenzenverfestigung 
 
Diese Mechanismen werden durch die Umformung während des Drahtziehens mehr 
oder weniger beeinflusst. Um optimale mechanische Eigenschaften des Drahtes zu 
erzielen, wird die Wirkung der zuvor genannten Verfestigungsmechanismen in 
Abhängigkeit vom Umformgrad an kokillengegossenen Cu – Ag – Legierungen im 
Weiteren untersucht.  
Abbildung  4.26 zeigt die Festigkeitsentwicklung von reinem Kupfer sowie von fünf 
homogenisierten (770 °C / 30 min) Cu – Ag - Legierungen mit 7, 15, 22, 29 und  
72 Gew.-% Ag in Abhängigkeit vom Umformgrad.  
 
Abbildung  4.26. Zugfestigkeit von reinem Kupfer und Cu – Ag – Legierungen im 
homogenisierten Zustand (770 °C / 30 min) in Abhängigkeit vom logarithmischen 
Umformgrad.  
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Die Umformverfestigung von Cu – Ag - Legierungen im nicht - ausgehärteten 
Zustand wird von der Mischkristallverfestigung sowie in Legierungen mit Ag-Gehalten 
> 8  Gew.-% von der stärkeren Verfestigung der eutektischen Gefügebestandteile 
bestimmt. Das eutektische Phasengemisch zeigt eine stärkere Umformverfestigung 
gegenüber den primär erstarrten Cu - Mischkristallen. Die Ursache dafür ist der 
zusätzliche Effekt der Phasengrenzenverfestigung oder „pseudo-Hall-Petch 
hardening“. Aufgrund der Mischkristallverfestigung liegen die Härtewerte der Cu –
7 Gew.-% Ag – Legierung deutlich oberhalb der Härtewerte für reines Kupfer. Für 
noch höhere Ag – Gehalte wirkt zusätzlich die stärkere Verfestigung des 
Eutektikums. In diesem Fall kann die Festigkeit der Cu – Ag - Legierungen durch 
eine vereinfachte Beziehung beschrieben werden: 
 
 )1( MKEutkMKMKCuAgCu VV    (17) 
 Cu  - Festigkeit des reines Kupfers;  
 MK  - Festigkeitsbeitrag durch Mischkristallbildung;  
  - Volumenanteil des Mischkristalls; MKV Eutk  - Festigkeitsbeitrag durch Eutektikum 
 
In Abschnitt  4.1.3 wurde gezeigt, dass die Härte der Cu – Ag – Legierungen durch 
die Aushärtung wesentlich erhöht werden kann. Um den Einfluss der Aushärtung auf 
die Umformverfestigung zu ermitteln, wurden die bei 770 °C für 30 min 
homogenisierten Cu – Ag – Legierungen anschließend bei 400 °C angelassen. Dabei 
wurde die Anlasszeit so ausgewählt, dass die Legierung die maximale Härte aufweist 
(siehe Abbildung  4.20 und Abbildung  4.22).  
Die Werte der Zugfestigkeit für die ausgehärteten Cu – Ag – Legierungen sind in 
Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad in Abbildung  4.27 dargestellt. Mit 
steigendem Ag – Gehalt ist  eine Zunahme der Verfestigung während der 
Umformung sowie der Endfestigkeit zu beobachten und der Anteil der 
kontinuierlichen Ausscheidungen im Gefüge nimmt zu. Da die kontinuierlichen 
Ausscheidungen viel feiner als die diskontinuierlichen sind, ist die Verfestigung 
während der Umformung der Legierungen mit hohem Ag – Gehalt (ab           
11 Gew.-% Ag) stärker als bei einer Cu - 7 Gew.-% Ag – Legierung, die komplett 
diskontinuierlich entmischt ist.  
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Abbildung  4.27. Zugfestigkeit von Cu – Ag – Legierungen nach einer 
Homogenisierung bei 770 °C für 30 min und anschließender Aushärtung bei 400 °C 
in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad.  
 
Um die Auswirkungen der diskontinuierlichen Ausscheidungen und des Eutektikums 
auf die Festigkeitsentwicklung während der anschließenden Kaltumformung zu 
untersuchen, wurden die Cu – Ag – Legierungen vor der Wärmebehandlung kalt 
geschmiedet. Die Festigkeitssteigerung der Legierungen während der Umformung ist 
praktisch vom Ag – Gehalt unabhängig (Abbildung  4.28). Eine Vorverformung der 
Legierung vor der Aushärtung führt zu einer Dominanz der diskontinuierlichen 
Ausscheidungen (siehe Abschnitt  4.1.3.2). In den Legierungen mit hohem Ag –
Gehalt ist neben der diskontinuierlich entmischten Matrix auch das Eutektikum 
vorhanden. Da alle Kurven in Abbildung  4.28 nahezu die gleiche Festigkeit 
aufweisen, kann angenommen werden, dass die diskontinuierlichen Ausscheidungen 
und das Eutektikum ein vergleichbares Verfestigungspotenzial während der 
Umformung aufweisen.  
Neben der Zugfestigkeit ist die Dehnung eine wichtige mechanische Kenngröße für 
die Anwendung als Leiter. In Abbildung  4.29 ist die Gleichmaßdehnung Agpl (nur 
plastischer Anteil bei der Höchstkraft Fm aus der Spannungs – Dehnungs – Kurve) 
über der Zugfestigkeit für die unterschiedlichen Cu – Ag – Legierungen aufgetragen. 
Alle Legierungen zeigen eine relativ große Streuung der Dehnungswerte. Eine 
ausgeprägte Abhängigkeit zwischen dem Dehnwert Agpl und der Zugfestigkeit ist 
nicht erkennbar. Tendenziell weisen die ausgehärtete (leere Symbolen) und die 
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eutektische Legierung (gekreuzte Symbole) eine höhere Dehnung Agpl = 0,3 – 1,2% 
bei gleicher Festigkeit auf als die homogenisierten Legierungen (Agpl = 0,5 – 0,7%, 
gefüllte Symbole). 
 
Abbildung  4.28. Zugfestigkeit von kalt geschmiedeten ( = 0,74) Cu – Ag –
Legierungen nach einer Homogenisierung bei 770 °C für 30 min und anschließender 
Aushärtung bei 400 °C für 8 h in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad.  
 
Abbildung  4.29. Abhängigkeit der Gleichmaßdehnung Agpl der unterschiedlichen 
Cu –Ag – Legierungen von der Zugfestigkeit nach unterschiedlichen 
Vorbehandlungen.  
 
Durch die Auftragung der gesamten Bruchdehnung über die Zugfestigkeit ist eine 
deutliche Tendenz erkennbar (s. ). Die Dehnung nimmt mit der Abbildung  4.30
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Erhöhung der Zugfestigkeit bei der eutektischen und den ausgehärteten Legierungen 
ab. Dabei liegt das Niveau der Dehnung von homogenisierten und angelassenen 
Cu – Ag –Legierungen deutlich über dem der homogenisierten Cu – Ag –
Legierungen.  
 
Abbildung  4.30. Abhängigkeit der gesamten Bruchdehnung At der unterschiedlichen 
Cu –Ag – Legierungen von der Zugfestigkeit nach unterschiedlichen 
Vorbehandlungen. 
 
Ein so großer Unterschied zwischen der Dehnung von homogenisierten und 
ausgehärteten Proben ist mit der plastischen Verformbarkeit, genauer der 
Behinderung der Versetzungsbewegung, verbunden. Im Mischkristall wird die 
Versetzungsbewegung durch Fremdatome behindert. Der Abstand zwischen den 
Fremdatomen hängt von deren Konzentration ab. Je höher die 
Volumenkonzentration ist, desto größer ist die Wahrscheinlichkeit, dass die bewegte 
Versetzung von einem Fremdatom eingefangen wird. Hinzu kommt, dass während 
der Verformung die Versetzungsdichte ansteigt und die Versetzungsbewegung durch 
die Wechselwirkung mit anderen Versetzungen weiter erschwert wird. Demzufolge 
wird die freie Weglänge der Versetzung im Cu – 7 Gew.-% Ag – Mischkristall 
während der Umformung verringert, was zu einer Abnahme der Duktilität führt. Wird 
Silber aus dem Mischkristall ausgeschieden, steigt die freie Weglänge der 
Versetzung und damit die Duktilität. Gleichzeitig nimmt die kritische Schubspannung 
durch vorhandene Ausscheidungen stark zu, was eine Erhöhung der Festigkeit 
bedingt. Um den Einfluss der Vorbehandlungen auf die mechanische Festigkeit von 
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Cu – Ag – Legierungen zu verdeutlichen, wurde die Zugfestigkeit der Legierungen 
bei einem Umformgrad von  = 4 in Abhängigkeit vom Ag – Gehalt dargestellt 
(Abbildung  4.31). 
Nach den unterschiedlichen Vorbehandlungen verhält sich die Zugfestigkeit der 
Drähte in Abhängigkeit vom Ag - Gehalt ähnlich zu den Härtemessungen des 
Ausgangsmaterials (Abbildung  4.15). Nur eine Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung weist 
einen stärkeren Anstieg der Zugfestigkeit auf, wenn eine Kaltverformung vor der 
Wärmebehandlung durchgeführt wurde. Außerdem wurde bei den Härtemessungen 
an ausgehärteten Proben ein deutlich ausgeprägteres Härtemaximum bei einer Ag –
Konzentration von ca. 22 - 24 Gew.-% Ag beobachtet. Anhand der Zugfestigkeit der 
mit einem Umformgrad  = 4 umgeformten Proben kann dieses Verhalten nicht 
beobachtet werden. Die Cu - 22 Gew.-% Ag - und Cu - 29 Gew.-% Ag - Legierungen 
zeigen praktisch das gleiche Festigkeitsniveau. 
 
Abbildung  4.31. Einfluss von Zusammensetzung und Vorbehandlung auf die 
Zugfestigkeit von Cu – Ag – Legierungen bei einem logarithmischen Umformgrad von 
 = 4.  
 
Werden die in Abbildung  4.15 und Abbildung  4.31 dargestellten Ergebnisse 
zusammengefasst, scheint die ausgehärtete Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung in 
Bezug auf die Festigkeit optimal zu sein. Aus diesem Grund wurden die weiteren 
Untersuchungen zunächst auf diese Legierung konzentriert. Es wurden 
stranggegossene Stangen als Ausgangsmaterial verwendet. Die mittels des 
Stranggußverfahrens gegossenen Stangen aus Cu -  24 Gew.-% Ag – Legierung 
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besitzen im Gegensatz zum Kokillenguss eine feinere Mikrostruktur [83]. Außerdem 
ist es möglich durch Stranggussverfahren ein Gussstück mit einer großen Länge 
herzustellen, was für die spätere Spulenherstellung notwendig ist.  
 
4.3.2 Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung  
4.3.2.1 Mikrostrukturentwicklung während der Verformung einer            
Cu - 24Gew.-% Ag - Legierung 
Die optimale Mikrostruktur der Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung vor der Umformung 
besteht aus drei Gefügebestandteilen: (i) Cu (Ag) – Mischkristallmatrix, (ii) feine 
kontinuierliche Ag – Ausscheidungen und (iii) Ag – Cu – Eutektikum. Die Ag –
Ausscheidungen und das Eutektikum werden während der Umformung zu 
Filamenten verformt, deren Dicke und Abstände zueinander mit zunehmender 
Verformung abnehmen (Abbildung  4.32).  
Im Idealfall verändern sie die Dimensionen und Abstände der Filamenten senkrecht 
und parallel zur Drahtachse in dem Maße wie es der äußere Durchmesser und die 
Länge des Drahtes vorgeben, d.h. in Querrichtung proportional zu exp(-/2) und in 
Längsrichtung proportional zu exp() [23]. Nach einem Umformgrad von  = 4,6 
betragen die Durchmesser und Abstände der Filamenten nur noch ein Zehntel, ihre 
Längen hingegen das 100 - fache ihrer ursprünglichen Dimensionen 
(Aspektverhältnis 1:1000). Wenn, wie im Fall von Cu - Ag, die verformbare zweite 
Phase stabförmig vorliegt, ist der Sachverhalt komplizierter. Hier werden die 
verschiedenen Gefügebestandteile unterschiedlich verformt. Abbildung  4.33 zeigt die 
mittlere Dicke des Ag – Cu – Eutektikums dme als auch den mittleren Abstand me 
zwischen den Filamenten des Eutektikums in Abhängigkeit vom Umformgrad. 
Für beide Abmessungen wurde eine exponentielle Abnahme gefunden:      
dme  exp(- φ) und 356,0 me  exp(- 490,0 φ). Die Reduktion von me entspricht der 
Reduktion der Korngröße der Cu – Matrix. Letzteres wurde auch von Frommeyer und 
Wassermann [23] beobachtet. Der Unterschied zwischen der Veränderung von dme  
und me kann auf die Ausgangsorientierung zurückgeführt werden.  
Die Cu – reichen Kristallite sind nahezu globulitisch und zeigen daher von Beginn der 
Umformung eine Formänderung. Die Lamellen der eutektischen Ag – reichen Phase 
sind unterschiedlich zur Drahtachse orientiert. Zu Beginn der Umformung müssen 
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diese zunächst parallel zu Drahtachse ausgerichtet werden. Erst im Anschluß erfolgt 
eine homogene Formänderung, was die verzögerte Änderung von dme zur Folge hat. 
 
  
a) Längsrichtung φ = 2,04   b) Querrichtung φ = 2,04  
  
c) Längsrichtung φ = 2,98   d) Querrichtung φ = 2,98 
  
e) Längsrichtung φ = 4,7   f) Querrichtung φ = 4,7 
Abbildung  4.32. REM – Aufnahmen der Mikrostruktur der Cu – 24 Gew.-% Ag –
Legierung in Längs – und Querrichtung für unterschiedliche Umformgrade.  
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Im Ausgangszustand wird eine starke Dickenschwankung der eutektischen Schichten 
beobachtet, (s. Abbildung  4.2.), wodurch die vergleichsweise hohe Abweichung von 
dme beim Ausmessen erklärt wird. Darüber hinaus sind sehr feine Ag - Filamente in 
der Cu – reichen Matrix zu erkennen. Dies sind die kontinuierlichen Ag - 
Ausscheidungen, die während der Umformung in Richtung parallel zur Drahtachse 
ausgerichtet werden. Eine genauere Untersuchung über das Verhalten von 
kontinuierlichen Ausscheidungen während der Umformung wurde an einer Cu –
7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung mittels TEM durchgeführt (siehe 
Abschnitt  5.2). 
  
a)      b) 
Abbildung  4.33. Entwicklung a) der mittleren Dicke des Ag – Cu – Eutektikums und b) 
des mittleren Abstandes zwischen den eutektischen Filamenten in Abhängigkeit vom 
logarithmischen Umformgrad.  
 
4.3.2.2 Mechanische Eigenschaften 
In Abbildung  4.34 ist der Einfluss des Gussverfahrens (Kokillen – und Strangguss) 
sowie der Vorbehandlung (Homogenisierung und Aushärtung) auf die Zugfestigkeit 
von Cu - 24 Gew.-% Ag - Legierungen in Abhängigkeit vom logarithmischen 
Umformgrad dargestellt. Die Legierung wurde bei 400 °C für 18 h ausgehärtet (vgl. 
Abschnitt  4.1.3.3).  
Eine Homogenisierung bei 770 °C von unverformten Proben vor der Aushärtung führt 
zu einer geringen Abnahme der Zugfestigkeit. Die Abnahme wird durch eine 
Vergröberung des Eutektikums während der Homogenisierung verursacht. Die 
Homogenisierungszeit hat praktisch keinen Einfluss auf die Zugfestigkeit. Sollen 
4. Mikrostruktur, Eigenschaften und Herstellung von Cu – Ag - Legierungen  75 
während der Abkühlung Ag - Vorausscheidungen vermieden werden, kann also ganz 
auf eine Homogenisierung verzichtet werden.  
 
 
Abbildung  4.34. Einfluss von Vorbehandlung und Gussverfahren auf die Zugfestigkeit 
von strang – und kokillengegossenen Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierungen. 
 
Ein Einfluss des Gussverfahrens ist deutlich an nicht – ausgehärteten Proben zu 
sehen. Eine stranggegossene Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung zeigt eine stärkere 
Verfestigung bei der Umformung, was auf der schon besprochenen Feinheit des 
Gefüges im Ausgangszustand beruht. Eine Zugfestigkeit von 1000 MPa wird für eine 
stranggegossene und ausgehärtete Legierung nach einer Kaltumformung mit   2,9 
erreicht, während bei einer kokillengegossenen und ausgehärteten Legierung diese 
Zugfestigkeit erst nach einem logarithmischen Umformgrad von   3,8 erreicht wird. 
Der Unterschied zwischen Streckgrenze und Zugfestigkeit zeigt das 
Verfestigungspotenzial eines Werkstoffes. Im Fall der Cu – 24 Gew.-% Ag - 
Legierung hängt das Verhältnis von Streckgrenze zu Zugfestigkeit nur geringfügig 
vom Umformgrad ab und nimmt  von 0,86 bei φ = 0 bis auf 0,93 bei φ = 4,7 zu 
(Abbildung  4.35).  
Die Duktilität der Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung nimmt erwartungsgemäß mit 
steigender Festigkeit, bzw. steigendem Umformgrad ab. Abbildung  4.36 zeigt die 
Abhängigkeit der Gleichmaßdehnung Agpl vom logarithmischen Umformgrad. Die 
Gleichmaßdehnung (Agpl) nimmt von ca. 8,7 – 10% im ausgehärteten Zustand bis auf 
ca. 0,2% im verformten Zustand ab, wobei die Abnahme im Anfangsstadium der 
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Umformung (bis φ = 2) am stärksten ausgeprägt ist. Damit findet eine deutliche 
Zunahme der Verfestigung der Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung im Bereich von φ = 0 
bis zu φ = 2 statt. Auch bei höheren Umformgraden von  = 2 – 5 nimmt die 
Verfestigungsrate kontinuierlich, aber nur geringfügig, weiter zu. Da das Verhältnis 
von Streckgrenze zu Zugfestigkeit mit steigendem Umformgrad nahezu konstant 
bleibt und die Gleichmaßdehnung Agpl gleichzeitig abnimmt, muss die Verfestigung 
der Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung mit zunehmender Vorverformung steigen.   
 
Abbildung  4.35. Zugfestigkeit und Steckgrenze einer stranggegossenen und 
ausgehärteten Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung in Abhängigkeit vom logarithmischen 
Umformgrad.  
 
Abbildung  4.36. Gleichmaßdehnung Agpl einer Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung in 
Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad. 
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Ergebnisse von Benghalem und Morris [98] sowie von Heringhaus [99] an der 
eutektischen Cu – Ag - Legierung zeigen einen Abfall der Gleichmaßdehnung Agpl 
erst bei viel höheren Umformgraden  von 4 – 5. Dieser Unterschied im 
mechanischen Verhalten der Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung und der eutektischen 
Legierung ist eine Folge der Mikrostruktur, bzw. der Feinheit der Gefügebestandteile. 
Heringhaus berichtet, dass die Lamellendicke von Ag und  Cu im Ag – Cu –
Eutektikum nach einem logarithmischen Umformgrad von  = 5 ca. 16 nm (Ag) bzw. 
ca. 10 nm (Cu) beträgt [99]. Die an einer Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung gemessene 
Dicke der kontinuierlichen Ausscheidungen und deren Abstand mit ca. 1,8 nm bzw. 
14 nm (Abbildung  5.11) ist viel feiner. 
Abbildung  4.37 zeigt die durch Zug – und Druckversuche ermittelte 0,2% -
Fließspannung der stranggegossenen und optimal ausgehärteten (400 °C / 18 h) 
Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad. 
Die Streckgrenze von unverformten und ausgehärteten Cu – 24 Gew.-% Ag –
Legierungen ist von der Versuchsführung (Zug – oder Druckversuch) nahezu 
unabhängig. Die Streckgrenze nimmt erwartungsgemäß mit steigendem Umformgrad 
zu. Der durch die Umformung bedingte Zuwachs der Streckgrenze gemessen unter 
Zugbeanspruchung ist wesentlich größer als der unter Druckbeanspruchung 
gemessene. Für stark kaltverfestigte Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierungen kommt es 
zu Abweichungen der im Zug und Druck bestimmten Streckgrenzen. Dieses 
Verhalten hat zwei Ursachen: (i) Existenz von inneren Spannungen im Material und 
(ii) Zwillingsbildung, die wesentlich für Anisotropie (Zug – Druck) verantwortlich ist. 
Die inneren Spannungen sind nach Heringhaus [99] für die Hälfte der Differenz der in 
Zug bzw. Druck gemessenen Streckgrenze verantwortlich. Demzufolge betragen die 
inneren Spannungen bei höheren Umformgraden etwa 160 MPa. Da die unter 
Zugbeanspruchung gemessene Streckgrenze größer als die unter Druck gemessene 
ist, handelt es sich bei den inneren Spannungen um Druckspannungen. Im 
Zugversuch müssen die inneren Spannungen überwunden werden, während sich im 
Druckversuch die inneren Spannungen mit der äußeren Spannung addieren. Dies 
führt zur beobachteten geringeren Streckgrenze. Häufig wird eine Änderung der 
mechanischen Eigenschaften bei der Umkehr der Beanspruchungsrichtung durch 
den Bauschingereffekt beschrieben [77]. Allgemein wird der Bauschingereffekt in 
zweiphasigen Materialien beobachtet, weil die inneren Spannungen an den Teilchen 
einer zweiten Phase akkumuliert werden [100, 101, 102].  
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Abbildung  4.37. Streckgrenze der optimal ausgehärteten Cu – 24 Gew.-% Ag –
Legierung in Abhängigkeit vom Umformgrad.  
 
Ist die Versetzungsbewegung erschwert und die Stapelfehlerenergie im Material 
niedrig, kann die Zwillingsbildung zu einem Hauptmechanismus der plastischen 
Verformung in kfz Metallen werden. Die Orientierung der Zwillingssysteme wird durch 
eine starke Textur und eine feine Mikrostruktur in kfz Metallen bestimmt. Demzufolge 
wird auch im Polikristall eine richtungsabhängige kritische Spannung und der 
Unterschied zwischen unter Zug – oder Druckbeanspruchung gemessenen 
Streckgrenzen beobachtet. Diese Voraussetzungen einer feinen Mikrostruktur, einer 
niedrigen Versetzungsdichte und einer starken Ziehtextur wurden in den hier 
untersuchten gezogenen Cu – Ag - Drähten beobachtet (Abschnitt  4.3.2.1 und 
Abschnitt  5.2). Hong et al. [103] konnten die Bildung von Zwillingsbändern in Cu –
Ag – Legierungen beobachten.  
 
4.3.2.3 Probleme bei der Herstellung von Drähten aus Ag – reichen 
Legierungen 
Bei Zugfestigkeiten > 1000 MPa macht sich verstärkt die Bildung von Scherbändern 
bemerkbar. Sie führt insbesondere an den Kanten der Rechteckquerschnitte zu 
Anrissen und schließlich zum Drahtbruch (spätestens beim Biegen des Drahtes). Für 
die Auslösung der Scherbänder gibt es mikrostrukturelle und technologische 
Ursachen.  
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Beim Drahtziehen wird der Spannungszustand durch die Reibung zwischen der 
Werkzeugoberfläche und dem Ziehgut, den Umformgrad sowie die Ziehholgeometrie 
bestimmt. Um Scherbänder zu vermeiden sollte die Schiebungskomponente im 
Spannungszustand gering sein. Die Optimierung der Ziehparameter wird in Abschnitt 
 4.5 behandelt. 
Die Mikrostruktur mit ihren Bestandteilen verursacht ein Erschweren der 
Versetzungsbewegung / Quergleitung, d.h. eine Lokalisierung der Gleitprozesse. Bei 
der Bewegung von Versetzungen in kfz Metallen kommt es oft zu einer Aufspaltung 
der Versetzungen. Dies führt zu einer Lokalisierung der Gleitprozesse bzw. zur 
Scherbandbildung (Abbildung  4.38). Silber hat eine geringere Stapelfehlerenergie 
von  = 25 mJ / m² [104] als Kupfer von  = 40 mJ / m² [104SF SF ]. Deshalb neigen 
die verhältnismäßig breiten Ag – Säume (Abbildung  4.11) an den Grenzen 
Cu / Eutektikum zu einer vermehrten Scherbandbildung. Um diese zu unterdrücken, 
müsste der Ag -Gehalt auf ca. 7 Gew.-% verringert werden, damit das Eutektikum 
vermieden wird und der Ag – Saum gar nicht erst entsteht. 
 
  
Abbildung  4.38. Scherbandbildung in der Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung. 
 
4.3.3 Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung  
4.3.3.1 Mikrostruktur des Drahtes 
Die Mikrostruktur von ausgehärteten Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierungen vor dem 
Umformprozess besteht aus: (i) Cu(Ag) – Mischkristallen, (ii) überwiegend 
diskontinuierlichen sowie auch aus (iii) kontinuierlichen Ag – Ausscheidungen. Die 
80            4. Mikrostruktur, Eigenschaften und Herstellung von Cu – Ag - Legierungen 
Eigenschaften des Drahtes werden durch die Veränderung der Dimensionen der 
diskontinuierlichen Ausscheidungen und ihrer Abstände bestimmt.  
Die diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen werden während der Umformung zu 
feinen Filamenten verformt, deren Größe und Abstände mit steigendem Umformgrad 
abnehmen (Abbildung  4.39). Eine starke Schwankung  der Filamentgröße und der 
Abstände zwischen ihnen kann zum Einen durch die unterschiedlich fortgeschrittene 
diskontinuierliche Vergröberungsreaktion und zum Anderen durch die 




a) Längsrichtung φ = 1,98   b) Querrichtung φ = 1,98 
  
c) Längsrichtung φ = 4,0   d) Querrichtung φ = 4,0 
Abbildung  4.39. REM – Aufnahmen der Mikrostruktur eines Drahtes aus einer Cu – 
7 Gew.-% Ag – Legierung (warm geschmiedet bei 600 °C + homogenisiert bei 
770 °C / 5 h + angelassen bei 400 °C / 8 h) in Längs – und Querrichtung bei 
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4.3.3.2 Mechanische Eigenschaften  
Abbildung  4.40 zeigt die Abhängigkeit der Zugfestigkeit vom Umformgrad einer 
stranggegossenen Cu - 7 Gew.-% Ag - Legierung (Gussstückdurchmesser: 25 mm) 
nach unterschiedlichen Vorbehandlungen.  
Die Umformung des Gusszustandes und der ausgehärteten Legierung führt nur zu 
einer geringen Festigkeitssteigerung. Erst die Homogenisierungswärmebehandlung 
vor der Aushärtung führt zu einer großen Festigkeitssteigerung. Durch diese 
thermische Behandlung werden die Festigkeiten für ähnliche Zusammensetzungen 
[6,98,105] wesentlich überschritten. Dies zeigt noch einmal die Wichtigkeit des 
Einstellens des Gefüges vor der Umformung durch eine optimale Wärmebehandlung 
(vgl. Abschnitt  4.1.3.3). Optimale mechanische Eigenschaften werden sowohl für ein 
Phasengemisch aus diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen (ca. 64% 
Flächenanteil) und kontinuierlich ausgeschiedener Matrix (siehe Abschnitt  4.1.3.3) 
als auch für eine vollständig diskontinuierlich ausgeschiedene feinkristalline Matrix 
beobachtet. Das zweite Gefüge wurde durch Warmschmieden bei 600 °C (siehe 
Abschnitt  4.1.3.2) vor der Wärmebehandlung und durch eine zyklische 
Wärmebehandlung (siehe Abschnitt  4.2) erreicht. Der erste Gefügetyp ist günstiger, 
da eine vergleichbar hohe Festigkeit schon bei geringeren Umformgraden erreicht 
wird.  
 
Abbildung  4.40. Einfluss der Vorbehandlung auf die Zugfestigkeit einer Cu –            
7 Gew.-% Ag –Legierung.  
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4.4 Elektrische Eigenschaften von Cu – Ag – Legierungen 
Die elektrischen Eigenschaften von Metallen sind von vielen Faktoren abhängig 
(siehe Abschnitt  2.6), insbesondere wird die elektrische Leitfähigkeit neben der 
Temperatur durch die Mikrostruktur beeinflusst. Die Mikrostruktur der Cu – Ag -
Leitermaterialien wird durch ihre Zusammensetzung, sowie durch 
Wärmebehandlungen und plastische Verformung eingestellt.  
Abbildung  4.41 zeigt die elektrische Leitfähigkeit verschiedener Cu – Ag –
Legierungen in Abhängigkeit vom Umformgrad. Abbildung  4.41a zeigt den 
Zusammenhang für Legierungen, die vor der Umformung nur homogenisiert wurden, 
während Abbildung  4.41b den Zusammenhang für Legierungen zeigt, die zusätzlich 
ausgehärtet wurden.  
  
a)      b) 
Abbildung  4.41. Elektrische Leitfähigkeit von Cu – Ag – Legierungen (bei RT) in 
Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad a) homogenisiert bei 770 °C / 5 h 
und b) homogenisiert und bei 400 °C für 8  h (Cu – 24 Gew.-% Ag  für 18 h)  
ausgehärtet. 
 
Die elektrische Leitfähigkeit der Cu(Ag) – Mischkristalle (Abbildung  4.41a) wird vom 
Ag –Gehalt bestimmt und ist vom Umformgrad nahezu unabhängig. Werden die 
Legierungen vor der Umformung zusätzlich ausgehärtet, nimmt die elektrische 
Leitfähigkeit mit steigendem Umformgrad ab (Abbildung  4.41b). Die Abnahme ist 
stärker, je höher der Ag – Gehalt in der Legierung ist. Da mit steigendem Ag – Gehalt 
der Volumenanteil der Ag – Ausscheidungen immer größer wird, nimmt die 
Phasengrenzfläche während der Umformung zu. Dies führt zu einer stärkeren 
Streuung der Elektronen an diesen Grenzflächen und vermindert dadurch die 
elektrische Leitfähigkeit. Im Vergleich zur Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung liegt das 
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Leitfähigkeitsniveau der Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung um 5 – 8% IACS tiefer. 
Fast ein Viertel des Volumenanteils im Gefüge der Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung 
nimmt das Ag - reiche Eutektikum ein, das eine höhere elektrische Leitfähigkeit als 
die ausgeschiedene Cu - Matrix besitzt. Trotzdem ist die elektrische Leitfähigkeit der 
Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung niedriger als die der Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierung. 
Dies ist durch das Vorhandensein der feinen kontinuierlichen Ag - Ausscheidungen in 
der Cu - Matrix erklärbar, die aufgrund ihrer Feinheit eine viel stärkere Streuung der 
Elektronen als diskontinuierliche Ausscheidungen bewirken und somit auch eine 
niedrigere elektrische Leitfähigkeit der kontinuierlich entmischten Matrix verursachen.  
Da die Hochfeldmagnete vor dem Puls auf 77 K abgekühlt werden, ist die 
Leitfähigkeit des Leiters bei dieser Temperatur von großer technologischer 
Bedeutung. Die Änderung der Leitfähigkeit bei Raumtemperatur und bei 77 K in 
Abhängigkeit vom Umformgrad ist für Cu – 7 Gew.-% Ag - und Cu – 24 Gew.-% Ag -
Legierungen in Abbildung  4.42a gezeigt. Dabei wird die Leitfähigkeit der Cu – Ag –
Legierungen auf die Leitfähigkeit des reinen Kupfer bei Raumtemperatur bezogen.  
Bei 77 K nimmt die Leitfähigkeit beider Legierungen stärker mit steigendem 
logarithmischen Umformgrad ab als dies bei Raumtemperatur der Fall ist. Im 
Vergleich zu den bei Raumtemperatur bestimmten Werten ist die Leitfähigkeit der 
Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung bei 77 K deutlich größer als die der Cu –       
24 Gew.-% Ag – Legierung. Die Mikrostruktur der Drähte (siehe Abschnitt  4.3.2.1, 
 4.3.3.1,  5.2) wird mit steigendem Umformgrad feiner. Der Filamentabstand in den 
kontinuierlich ausgeschiedenen Bereichen beträgt bei höheren Umformgraden von 
  5 ca. 14 nm (siehe Abschnitt  5.2). Da die mittlere freie Weglänge der Elektronen 
in Cu bei 77 K mit ca. 138 nm wesentlich größer als bei Raumtemperatur mit 40 nm 
ist [59], findet eine stärkere Streuung der Elektronen an Phasengrenzflächen bei 
77 K statt. Dies verursacht eine stärkere Abnahme der Leitfähigkeit bei 77 K mit 
steigendem logarithmischen Umformgrad als es bei 300 K beobachtet wird. Dies ist 
auch die Ursache für den Unterschied zwischen der elektrischen Leitfähigkeit der 
Cu – 7 Gew.-% Ag - und Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierungen, der bei 77 K größer als 
bei Raumtemperatur ist.  
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a)       b) 
Abbildung  4.42. a) Änderung der elektrischen Leitfähigkeit bei Raumtemperatur und 
bei 77 K und b) Widerstandverhältnis (b) von Cu – 7 Gew.-% Ag und Cu – 24 Gew.-
% Ag in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad. 
 
Das Widerstandsverhältnis 293 / 77 verdeutlicht diesen Befund (Abbildung  4.42b). 
Das Widerstandverhältnis von reinem Cu ist viel höher und beträgt 7,01 bei   0 und 
5,61 bei  = 1 - 8 [59, 99]. Da die Temperaturabhängigkeit der Streuung von 
Elektronen an Versetzungen und Fremdatomen gering ist [59], kann davon 
ausgegangen werden, dass der elektrische Widerstand von Cu – 7 Gew.-% Ag - und 
Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierungen im Wesentlichen durch Streuung der Elektronen 
an den Grenzflächen verursacht wird. Damit kann das höhere Widerstandsverhältnis 
der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung durch die Dominanz der diskontinuierlichen 
Ausscheidungen mit ihrer im Vergleich zu den kontinuierlichen Ausscheidungen 
gröberen Filamentstruktur (siehe Abschnitt  4.3.3.1) erklärt werden.  
Der elektrische Widerstand eines metallischen Leiters wird durch ein externes 
Magnetfeld geändert. Der magnetfeldabhängige Widerstand, auch 
Magnetowiderstand, wurde an zwei Cu – Ag – Legierungen gemessen. Die Proben 
wurden aus auf rechteckigen Querschnitt (5,78 mm²) gezogenen Drähten der Cu –
7 Gew.-% Ag – und der Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierungen präpariert. Der 
transversale Magnetowiderstand (Stromrichtung I bzw. Ziehrichtung senkrecht zum 
angelegten Magnetfeld B) der Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung ist für verschiedene 
Temperaturen in Abhängigkeit vom angelegten Magnetfeld in Abbildung  4.43a 
dargestellt. Im Nullfeld wird eine lineare Abhängigkeit des elektrischen Widerstands 
von der Temperatur beobachtet. Der elektrische Widerstand steigt mit angelegtem 
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Magnetfeld an, d.h. es wird ein positiver transversaler Magnetowiderstand 
beobachtet.  
  
a)      b) 
Abbildung  4.43. a) Transversaler und b) longitudinaler Magnetowiderstand von Cu –
24 Gew.-% Ag - Legierungen für verschiedene Temperaturen in Abhängigkeit vom 
angelegten Magnetfeld.  
 
Der transversale Magnetowiderstand nimmt mit abnehmender Temperatur zu. Bei 
T = 77 K und B = 50 T wird ein positiver Magnetowiderstrand von ca. 14% 
gemessen. Bei 300 K und 50 T beträgt dieser lediglich 2%. Die relativ große 
Zunahme des transversalen Magnetowiderstandes mit abnehmender Temperatur ist 
mit der Zunahme der freien Weglänge der Leitungselektronen verbunden. Mit 
steigendem Magnetfeld bekommt der Geschwindigkeitsvektor der Elektronen eine 
transversale Komponente, wodurch die Elektronen an den in Strom - bzw. 
Ziehrichtung ausgerichteten Phasengrenzen gestreut werden. Diese zusätzliche 
Streuung vergrößert den Widerstand.  
Wird das Magnetfeld parallel zur Stromrichtung angelegt (Abbildung  4.43b), ist der  
longitudinale Magnetowiderstand praktisch von der Temperatur sowie vom 
Magnetfeld unabhängig. Im Fall des parallel zur Drahtachse angelegten 
Magnetfeldes wirkt keine Lorentzkraft auf die Elektronen, die Elektronen werden nicht 
beschleunigt und es kommt zu keiner zusätzlichen Streuung. Die Werte des 
Magnetowiderstandes der Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierung zeigen keinen 
wesentlichen Unterschied zu den der Cu - 24 Gew.-% Ag - Legierung. Im Fall der 
gezogenen Cu – Ag - Drähte mit Filamentstruktur wird der Magnetowiderstand von 
der Feinheit der Mikrostruktur (Abstände zwischen Filamenten und Filamentdicke) 
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beeinflusst. Dieser Zusammenhang wurde auch von Heringhaus [99] für eutektische 
Ag – Cu – Legierungen beobachtet.  
 
4.5 Optimierung des Drahtziehens 
Der erfolgreiche Prozess des Drahtziehens zeichnet sich durch eine rissfreie 
Umformung des Drahtes zu den geforderten Querschnitten mit den benötigten 
Eigenschaften aus. Um das Problem der Scherbandbildung (siehe Abschnitt  4.3.2.3) 
technologisch zu lösen, wurden unterschiedliche Ziehparameter untersucht.  
Für die Optimierung des Drahtziehens kann in guter Näherung eine Minimierung der 
Ziehkraft FZ, bzw. der Ziehspannung Z, angestrebt werden. Die Ziehkraft ist ein 
Resultat einer komplexen Wechselwirkung zwischen Ziehgut und Ziehwerkzeug, die 
von vielen Einflussgrößen, wie Werkstoff, Reibung zwischen der 
Werkzeugoberfläche und dem  Ziehgut, Formänderung, Ziehholgeometrie, 
Ziehtemperatur und Ziehgeschwindigkeit, abhängig ist. Die gesamte Ziehkraft FZ 






















kAFFFF fmSRidZ  (18) 
  - Kraftbedarf für den verlustfreien Zug (ideelle Ziehkraft)   idF
  - Reibungskraft  RF
  - Schubkraft  SF
  - mittlere Formänderungsfestigkeit  fmk
 ,  - Ausgangs – bzw. Endquerschnitt  0A 1A
   - Reibbeiwert  
   - Ziehholneigungswinkel  
 
Die ideelle Ziehkraft ist eine Kraft, die für die Verformung des Werkstoffs nötig ist. Bei 
einem realen Ziehvorgang müssen eine Reibungskraft, die durch die Reibung 
zwischen Ziehgut und Ziehwerkzeug entsteht, wie auch eine Schubkraft, die durch 
die innere Reibung und die Schiebung im Werkstoff entsteht, einbezogen werden. 
Dabei wirkt der Ziehholneigungswinkel auf die Reibung – wie auch auf den 
Schubanteil. Somit weist die Ziehkraft für einen gegebenen Umformgrad und 
Reibbeiwert   in Abhängigkeit vom Ziehholneigungswinkel einen minimalen Wert 
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auf. Aus Gleichung ( 18) ergibt sich der optimale Ziehholneigungswinkel opt  aus der 





opt  (19) 
 
 19)Aus Gleichung (  geht hervor, dass der optimale Ziehholneigungswinkel  nur 
vom Reibbeiwert 
opt
  und vom Umformgrad, aber nicht unmittelbar vom Werkstoff 
abhängig ist. Indirekt beeinflusst der Werkstoff die Reibbedingungen in der 
Umformzone und damit auch opt . Deshalb wurden verschiedene Schmiermittel 
getestet und danach der Reibbeiwert bestimmt. Aufgrund dieser Versuche wurden 
die optimalen Schmiermittel ausgewählt und mit diesen der optimale 
Ziehholneigungswinkel für unterschiedliche Querschnittsabnahmen bestimmt. 
Außerdem wurde der Einfluss der Ziehgeschwindigkeit auf die Ziehkraft untersucht. 
 
4.5.1 Schmiermitteleignung 
Für die Untersuchungen der Reibbeiwerte wurden kommerziell verfügbare flüssige 
Schmiermittel ausgewählt (Tabelle 5). Die Tests wurden an kaltverformten 
Drahtstücken mit einer Länge von ca. 75 cm bei einer Ziehgeschwindigkeit von 
1 m/min durchgeführt. Der logarithmische Umformgrad der getesteten Drähte von 
φ = 3,02 wurde so ausgewählt, dass mit ihm der Draht eine Zugfestigkeit von ca. 
1000 MPa erreicht hat, weil erst ab diesem Festigkeitsniveau das Problem vom 
Drahtabrissen aktuell wird. Die Drähte wurden in drei Ziehstufen verformt (Tabelle 6). 
Dabei wurden Hartmetallwerkzeuge mit einem Ziehwinkel von 2 = 12° benutzt. Die 
bei jedem Zug aufgebrachte Ziehkraft FZ  wurde mit einer Kraftmessdose gemessen. 
Parallel dazu wurde die Ziehgutoberfläche optisch kontrolliert.  
Die Schmiermitteleignung wurde anhand des ausgerechneten Reibbeiwerts beurteilt. 
Der Reibbeiwert 106] durch die Umstellung von Gl. ( 18)  wurde nach Siebel [  
berechnet.  
 

































Die nach Gl. ( 20) für die unterschiedlichen Schmiermittel berechneten Reibbeiwerte 
sind für jede Ziehstufe in Abbildung  4.44 dargestellt. Der bei den Schmiermitteln der 
Serie Rotanor angegebene Volumenanteil bezieht sich auf das Schmiermittel in der 
Wasser - Emulsion.  
 
Tabelle 5. Verwendete Schmiermittel. 
Nr. Name Zusammensetzung / 
Beschreibung 
Viskosität bei 
40 °C, mm²/s 
Bemerkung 
1 Ziehöl Maschinenöl k.A. Standardschmiermittel  
2 Holifa Ziehöl AS 
100 
Ziehöl, chlorierter aliphatischer 
Kohlenwasserstoff 
k.A. 
3 Holifa Ziehöl AS 
210 
Mineralölraffinat mit 










Mineralöl mit Additiven, chlorfrei 5000 
Aufbringen auf die 
Drahtoberfläche in reiner 
Form durch Pinseln vor 
jedem Zug 
6 Rhenus Rotanor 
SCM 
Mineralöl, polare Werkstoffe, 
speziell chemisch wirkende 
EP – Zusätze, chlorfrei, 
emulgierbar 
225 
7 Rhenus Rotanor 
CXL 
Mineralöl mit EP – und AW –
 Additiven sowie Emulgatoren, 
chlorfrei 
317 
Wurde nach den 
Mischungsvorschlägen 
des Herstellers in Form 
einer Wasser – Emulsion 
(70 – 90 Vol.-%Wasser) 
angewendet 
 
Die Ergebnisse zeigen, dass die Emulsionen (30% und 50%) auf Rotanor – SCM -
Basis einen leicht geringeren Reibbeiwert im Vergleich zu den anderen 
Schmiermitteln aufweisen. Rotanor CXL 30% ist wegen seiner starken 
Kupferkorrosion für die Cu – Ag – Legierungen nicht geeignet. Somit wurde für die 
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Cu – Ag – Legierungen das Schmiermittel der Marke Rotanor SCM in einer Mischung 
von 30 Vol.-% Rotanor + 70 Vol.-% Wasser eingesetzt. 
 
Tabelle 6. Ziehstufen beim Schmiermitteltest.  
Zustand Durchmesser, mm Einzelabnahme, % 
Ausgangszustand 3,54 ---- 
1. Stufe 3,38 8,8 
2. Stufe 3,24 8,1 
3. Stufe 2,95 17,1 
 
 
Abbildung  4.44. Berechnete Reibbeiwerte für die unterschiedlichen Schmiermittel.  
 
4.5.2 Ziehholneigungswinkel 
Die Versuche für die Bestimmung des optimalen Ziehholneigungswinkels wurden an 
vorverformten Proben der Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung mit einer Länge von ca. 
75 cm durchgeführt. Für die Schmierung wurde die Wasser - Emulsion mit ca. 30% 
Rotanor SCM  angewendet. Die Ziehgeschwindigkeit betrug 1 m/min. Der 
Ziehholneigungswinkel  wurde im Bereich von 2° bis zu 12° variiert. Darüber hinaus 
wurde mit unterschiedlichen Querschnittabnahmen pro Zug, nämlich 1 = 8,8%, 
2 = 17,4% und 3 = 24,9%, auf einen Enddurchmesser von 3,38 mm gezogen. In 
Abbildung  4.45 ist die Ziehspannung für die drei zuvor genannten 
Querschnittsabnahmen in Abhängigkeit vom Ziehholneigungswinkel dargestellt. Die 
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durchgezogenen Kurven zeigen, dass für die jeweilige Querschnittsabnahme ein 
schmaler Bereich des Ziehholneigungswinkels existiert, in dem die Ziehspannung 
minimal ist. In Tabelle 7 sind die optimalen Ziehholneigungswinkel  für die 
entsprechende Querschnittsabnahme dargestellt. 
 
Abbildung  4.45. Ziehspannungen für verschiedene Ziehholneigungswinkel und 
Abnahmen. 
 
Tabelle 7. Optimaler Ziehholneigungswinkel. 
Querschnittsabnahme , % Optimaler Ziehholneigungswinkel,   
8,8 ca. 7° 
17,4 ca. 8,5° 
24,9 ca. 9,5° 
 
Die Ergebnisse zeigen, dass sich der optimale Ziehholneigungswinkel mit steigender 
Querschnittsabnahme zu größeren Werten verschiebt, in guter Übereinstimmung mit 
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4.5.3 Querschnittabnahme pro Zug 
Der Einfluss der Querschnittsabnahme je Zug auf die Ziehkraft folgt aus Gl. ( 18). 
Eine große Querschnittsabnahme erhöht sowohl die Ziehkraft als auch den 
Umformwirkungsgrad F . F  gibt den Anteil der Kraft, die für eine verlustfreie 
Umformung notwendig ist, an der wirklich aufzuwendenden Kraft an. Der 
Umformwirkungsgrad beim Ziehen kann durch folgende Beziehung dargestellt 
werden [ ]: 108
 




  (21) 
 
Durch eine hohe Querschnittsabnahme je Zug wird die Temperatur im Ziehhol höher 
und die Verformung dringt tiefer in das Material ein. Bei geringeren 
Querschnittsabnahmen je Zug konzentriert sich die Verformung vorwiegend in 
äußeren Bereichen. In diesem Fall ist die Verfestigung im Kern am geringsten. Dies 
führt zu höheren Restspannungen in Längsrichtung und in Folge zum vorzeitigen 
Versagen des Werkstoffs im Zugversuch. Ziehen mit höheren Querschnittsabnahmen 
je Zug sollte demnach positiv für die mechanischen Eigenschaften sein. Eine 
wichtige Bedingung bei der Auswahl der Querschnittsabnahme ist, dass die 
Ziehspannung z , kleiner als die Fließspannung des Werkstoff  sein muss. Dies 









  (22) 
 
Der Grenzwert für den Anstrengungsgrad ist  = 1. In der Praxis liegt der 
Anstrengungsgrad bei maximal a  = 0,75, da die Werkstofffestigkeit über den 
Querschnitt und die Länge ungleichmäßig ist und die Ziehbedingungen während des 
Ziehverlaufs schwanken.  
a
Um den Einfluss der Querschnittsabnahme auf die Ziehkraft und auf die 
mechanischen Eigenschaften des Drahtes festzustellen, wurde eine Testreihe mit 
unterschiedlichen Querschnittsabnahmen je Zug durchgeführt. Als Testmaterial 
dienten drei je 80 cm lange profilgewalzte Stäbe aus Cu – 24 Gew.-% Ag mit einem 
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Querschnitt von 31,2 mm² (φ = 1,73, entspricht einem Durchmesser von 6,3 mm). 
Die Ziehversuche erfolgten mit einer Ziehgeschwindigkeit von 1 m/min und 
konstantem Ziehholneigungswinkel  = 6°. Als Schmierung wurde Rotanor SCM 30% 
verwendet. Die profilgewalzten Stäbe wurden mit drei Querschnittsabnahmen 
   9%,    18% und 1 2 3  25% je Zug bis auf einen Durchmesser von 1,43 –
 1,5 mm (φ = 4,6 – 4,7) gezogen. 
Die Erhöhung der Querschnittsabnahme je Zug führt zu einem Anstieg der Ziehkraft. 
Dies bewirkt eine Zunahme des Anstrengungsgrades. Abbildung  4.46 zeigt den 
Anstrengungsgrad für die genannten Querschnittsabnahmen je Zug in Abhängigkeit 
vom Umformgrad. Der Anstrengungsgrad erreicht einen maximalen Wert von 
 = 0,62 bei  = 4 und   = 25%.  a
 
Abbildung  4.46. Einfluss der Querschnittsabnahme je Zug auf den 
Anstrengungsgrad.  
 
Aus den experimentell gemessenen Ziehkräften kann der Einfluss der 
Querschnittsabnahme auf die Umformbedingungen anhand des 
Umformwirkungsgrades abgeschätzt werden. In Abbildung  4.47 ist ein gemittelter 
Umformwirkungsgrad (Mittelwert aus allen Zügen) in Abhängigkeit von der 
Querschnittsabnahme je Zug dargestellt. Mit zunehmender Querschnittsabnahme je 
Zug wird ein höherer Umformwirkungsgrad erreicht, was aus umformtechnischer 
Sicht günstig ist. Eine erwartete Erhöhung der Festigkeit durch das Ziehen mit 
höheren Querschnittsabnahmen wurde jedoch nicht erreicht. Abbildung  4.48 zeigt, 
dass die Querschnittsabnahme je Zug nicht die Zugfestigkeit des umgeformten 
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Drahtes beeinflusst. Außerdem wurde kein Einfluss auf die anderen mechanischen 
Eigenschaften festgestellt.  
 
 
Abbildung  4.47. Einfluss der Querschnittsabnahme je Zug auf den 
Umformwirkungsgrad. 
 
Abbildung  4.48. Abhängigkeit der Zugfestigkeit vom logarithmischen Umformgrad für 
mit unterschiedlichen Querschnittsabnahmen gezogene Drähte. 
 
Das Fehlen einer Abhängigkeit der erreichbaren Zugfestigkeit vom Einzelumformgrad  
kann durch eine starke Temperaturentwicklung beim Ziehen mit größeren 
Querschnittsabnahmen erklärt werden, die die Erholungsprozesse begünstigen. Eine 
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ausreichende Kühlung des Ziehsteins beim Ziehen mit höheren 
Querschnittsabnahmen ist unerlässlich, um Erholungsprozesse zu vermeiden.  
 
4.5.4 Ziehgeschwindigkeit 
Die Ziehgeschwindigkeit ist ein weiterer wichtiger Parameter, der das Resultat des 
Ziehprozesses bestimmt. Die Erhöhung der Ziehgeschwindigkeit beeinflusst vor 
allem die Temperaturentwicklung des Ziehgutes und des Ziehwerkzeugs sowie die 
Schmierbedingungen. Um den Einfluss der Ziehgeschwindigkeit auf den Ziehprozess 
von Cu – Ag – Legierungen zu untersuchen, wurde eine Ziehreihe durchgeführt, bei 
der die Ziehgeschwindigkeit von 0,4 m/min bis auf 6 m/min variiert wurde. Als 
Schmiermittel wurde die 30% Rotanor SCM + 70% Wasser - Emulsion verwendet. 
Die ca. 75 cm langen Drahtstücke wurden von 3,9 mm Durchmesser (φ = 2,82) auf 
3,07 mm mit einer Querschnittsabnahme von ca. 10% je Zug gezogen. Die 
Ziehsteine bestanden aus Hartmetall mit einem Ziehholneigungswinkel von  = 6°. 
Die gemessenen Ziehkräfte sind in Tabelle 8 zusammengestellt. 
 
Tabelle 8. Ziehkraft bei verschiedenen Ziehgeschwindigkeiten und 
Drahtdurchmessern. 
Ziehgeschwindigkeit, m/min 0,4 1 2 4 6 
Durchmesser, mm Ziehkraft, kN 
3,72 2,7 2,7 2,6 2,5 2,5 
3,54 3,2 3,2 2,9 3,1 2,9 
3,38 2,2 2,2 2,2 2,2 2,2 
3,24 2,2 2,2 2,2 2,1 2,0 
3,07 2,3 2,3 2,3 2,2 2,1 
 
Es wurde kein wesentlicher Einfluss der Ziehgeschwindigkeit auf die Ziehkraft 
festgestellt. Dies spiegelt sich auch in den gleich bleibenden mechanischen 
Eigenschaften wieder, wie Tabelle 9 zeigt.  
Beim Ziehen von etwa. 5 m langen Drähten, die mit hoher Geschwindigkeit gezogen 
wurden, entstanden nach ca. 3 – 4 m Oberflächendefekte. Dies könnte durch eine 
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starke Erwärmung des Ziehsteines verursacht werden, da die Kühl – und 
Schmierwirkung der Rotanor SCM Emulsion nicht ausreicht. 
 





5. Ziehgang (3,07 mm)
6 m/min 
5. Ziehgang (3,07 mm) 
Rp0,2, MPa 674 834 817 
Rm, MPa 816 881 888 
Agt pl, % 1,1 0,5 0,6 
 
Die Wärme beim Ziehen, die eine Temperaturerhöhung im Ziehhol bewirkt, setzt sich 
aus der Reibungs – und Umformarbeit zusammen. Da sich die Festigkeit des 
Drahtes in Abhängigkeit von der Ziehgeschwindigkeit nicht ändert, kann davon 
ausgegangen werden, dass die Formänderungsfestigkeit und somit auch die 
Umformarbeit nicht maßgeblich beeinflusst werden. Die Temperaturerhöhung im 












kmT 310  (23) 
  = 0,8 bis 0,9; berücksichtigt den vom Ziehwerkzeug aufgenommenen  m
                               Wärmeanteil 
  - Ziehgeschwindigkeit   
  - gedrückte Ziehhollänge  dzl
  - spezifische Wärme  pc
  - Ziehgutdichte  
   - Wärmeleitfähigkeit  
 
Es wird angenommen, dass alle Parameter in Gl. ( 23) außer der Ziehgeschwindigkeit 
konstant bleiben. Die Temperatur durch Reibung steigt nach Gl. ( 23) um den Faktor 
4 bei einer Änderung der Ziehgeschwindigkeit um den Faktor 15 (von 0,4 m/min auf 
6 m/min). Deshalb soll bei der Herstellung der angeforderten Längen des Leiters mit 
erhöhter Geschwindigkeit eine effektivere Kühlung des Ziehsteins ermöglicht werden 
oder hinreichend langsam gezogen werden.  
Anhand der durchgeführten Optimierungen des Ziehprozesses, wie der Verwendung 
der Rotanor SCM Wasser - Emulsion, eines optimalen Ziehholwinkels von ca. 8,5 ° 
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für eine Querschnittsabnahme von ca. 20% und einer Ziehgeschwindigkeit von 
2 m / min, wurde es möglich einen Leiter herzustellen, der die am Anfang der Arbeit 
gestellten Anforderungen erfüllt (siehe Abschnitt  7). 
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5 Einfluss von Zusätzen auf die Mikrostruktur und die 
Eigenschaften von Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierungen 
Der entscheidende Vorteil der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung gegenüber der Cu –
24 Gew.-% Ag – Legierung ist ihre geringere Neigung zur Scherbandbildung. Das 
Festigkeitsniveau der Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierung wird mit einer Cu –      
7 Gew.-% Ag – Legierung erst nach höheren Umformgraden erreicht. Um eine 
stärkere Erhöhung der Festigkeit von Cu – 7 Gew.-% Ag mit einem geringeren 
Umformgrad zu erreichen, wurden unterschiedliche Zusätze der Cu – 7 Gew.-% Ag –
Legierung zugegeben. 
 
5.1 Auswahl der Zusätze 
Das Hauptkriterium für die Auswahl der Zusätze ist die Verbesserung der 
mechanischen Eigenschaften bei einer möglichst geringen Abnahme der elektrischen 
Leitfähigkeit. Die Zusätze können in Abhängigkeit von ihrer Wirkung auf die 
Mikrostruktur und folglich auf die mechanischen Eigenschaften wie folgt unterteilt 
werden. Die Einen beeinflussen die Ausscheidungsreaktion, sodass die 
diskontinuierlichen Ausscheidungen unterdrückt werden. Andere härten die Matrix 
zum Beispiel durch Mischkristallhärtung (in Cu – lösbares drittes Element) oder durch 
zusätzliche Ausscheidungshärtung (in Cu – begrenzt lösbares drittes Element). Im 
Fall einer sehr geringen Löslichkeit des dritten Elements in Kupfer liegt dieses als 
eigenständiger Gefügebestandteil vor, der bei der Umformung zu Filamenten 
gezogen wird und dadurch zur Festigkeitssteigerung beiträgt. 
Pfister und Weist [109] haben gezeigt, dass der Zusatz von 1 Gew.-% Ni die Bildung 
von kontinuierlichen Ausscheidungen in Cu – Ag - Legierungen begünstigt. Hodge et. 
al. [110] haben festgestellt, dass Zusätze von Mg, Cd und P zu einer Erhöhung der 
Festigkeit der Cu – Ag – X - Legierungen im ausgehärteten und kaltverformten 
Zustand führen (untersuchte Zusätze: Mg, Li, P, Cd, Zn, Zr, Be). Umfangreiche 
Untersuchungen von Zusätzen (Mg, Si, Al, P, Mn, Ni, Zn, As, In und Sb, Zusatzgehalt 
ca. 1At.-%), auf die Aushärtung von Cu – 5 Gew.-% Ag – Legierungen haben 
ergeben [111], dass durch den Zusatz von P, Mg, Mn und Ni eine effektive 
Härtesteigerung der Legierung erreicht werden kann. Von Spaic und Pristavec [112] 
wurde festgestellt, dass ein Zr – Zusatz in einer Cu – X Gew.-% Ag –           
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0,3 Gew.-% Zr – Legierung (X = 1 – 7) zu einer Dominanz der kontinuierlichen 
Ausscheidungen führt. Tabelle 10. zeigt eine Zusammenstellung der Eigenschaften 
der Drähte von bisher veröffentlichten ternären Cu – Ag – X – Legierungen im 
optimierten Zustand (optimales Verhältnis zwischen Festigkeit und Leitfähigkeit) 
[105,113,114,115,116,117,118]. Der Zusatz eines dritten Elements führt meistens 
zu einer Verbesserung der mechanischen Festigkeit aber gleichzeitig zu einer 
Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit. Die Leitfähigkeit kann in der Regel durch 
Zwischenglühungen wieder erhöht werden.  
 
Tabelle 10. Zusammenstellung der Eigenschaften von ternären Cu - Ag – X –
Legierungen [105,113,114,116,118]. 











Cu – 6Ag – 0,25Zr 7 1 1280
*
 <55 
Cu – 8,2Ag – 4Nb 10,5 0 1840 46 
Cu – 10Cr – 3Ag 8,48 2 1260 -
**
 
Cu – 6Ag – 1Cr 5,6 4 1220 57 
Cu – 9Fe – 1,2Ag 6,3 3 939 56 
*
Statt der Zugfestigkeit Rm ist Rp0,2 angegeben 
**
Die Leitfähigkeit ist für  = 2,95 mit  = 62% IACS angegeben 
 
Um die mechanischen Eigenschaften einer Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung zu 
verbessern, bieten sich Zusätze eines dritten Elements an. Dabei kann die in der 
vorliegenden Arbeit erarbeitete Herstellungstechnologie beibehalten werden. 
Gleichzeitig können die mechanischen Eigenschaften ohne eine dramatische 
Abnahme der Leitfähigkeit verbessert werden. Basierend auf den bekannten 
Kenntnissen über den Einfluss von Zusätzen auf die Mikrostruktur und die 
Eigenschaften der Cu – Ag – Legierungen [105,109 - 118] wurden die in Tabelle 11 
angegebenen Zusätze ausgewählt.  
Die Auswirkungen von Zusätzen auf die diskontinuierliche Ausscheidungsreaktion in 
binären Systemen ist bekannt [119]. Die Zusätze können die Keimbildung 
beeinflussen, indem die Ausscheidungscharakteristik und / oder die 
Grenzflächenstruktur bzw. Grenzflächenenergie modifiziert werden. Durch 
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Segregationen des Zusatzes kann die Wachstumskinetik der Ausscheidungen 
verändert werden. Die Kinetik der diskontinuierlichen Ausscheidungen kann durch 
folgende Faktoren beeinflusst werden: Änderung des spezifischen Volumens [120], 
Ausscheidung – Matrix Fehlpassung [65], Atomgrößenunterschied [121], Abnahme 
der Beweglichkeit der Reaktionsfront [122], Valenzelektronenunterschied [123], 
„solute drag“ – Effekt [124] und die Wechselwirkung zwischen Leerstellen und  
Legierungsatomen [125]. 
Im Weiteren werden die Ergebnisse der Untersuchungen dargestellt, die den Einfluss 
eines dritten Elements auf die Mikrostruktur und die mechanischen und elektrischen 
Eigenschaften der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung aufdecken sollen.  
 
Tabelle 11. Atomradien von Cu, Ag und ausgewählten Zusätzen [126]. 












5.2 Einfluss eines Zr – Zusatzes auf die Ausscheidungsreaktion 
und die Eigenschaften von Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierungen 
Im Fall eines Zusatzes von Zr kann mit einer Verzögerung der diskontinuierlichen 
Ausscheidungsreaktion und einer Verbesserung der Warmfestigkeit bzw. der 
Temperaturstabilität gerechnet werden, wenn sich die Vorteile der binären Cu – Zr –
Legierungen [127] auf die ternären Cu – Ag – Zr – Legierungen übertragen lassen. 
So wird z.B. die Rekristallisationstemperatur von reinem Cu durch einen Zr – Zusatz 
von nur 0,003 Gew.-% von 150 – 200 °C auf 350 °C erhöht [128]. Dies ist besonders 
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vorteilhaft, da der Leiter in der Anwendung kurzzeitig mit einer Temperatur von 200 –
300 °C belastet wird.  
5.2.1 Einfluss des Zr – Zusatzes auf die Mikrostruktur, 
Ausscheidungsreaktion und Härteentwicklung 
Die Mikrostruktur von Cu – Ag – Zr – Legierungen im Gusszustand besteht aus 
primär erstarrten Cu(Ag) - Mischkristallen mit einem Konzentrationsgradienten und 
kleinen Ag – reichen Rosetten, die eine zusätzliche Phase enthalten (Abbildung  5.1).  
 
Abbildung  5.1. REM – Aufnahme von Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,15 Gew.-% Zr im 
Gusszustand. 
 
Die energiedispersive Röntgenanalyse (EDX) der Rosetten weist auf eine ternäre 
Cu4AgZr Verbindung hin. Diese Phase wurde auch von Yuehua et al. bei 
Untersuchungen des ternären Ag – Zr – Cu Systems bei Raumtemperatur 
beobachtet [129]. Da diese Phase nur innerhalb des Nichtgleichgewichtseutektikums 
beobachtet wird, kann vermutet werden, dass die Phase durch eine eutektische 
Reaktion (S  Ag + Cu + Cu4AgZr) während der Erstarrung gebildet wird. Die 
Cu4AgZr – Verbindung wird durch eine Homogenisierungsbehandlung bei 900 °C für 
5 h nicht aufgelöst. Eine vollständige Auflösung des im Nichtgleichgewicht 
befindlichen Ag erfolgt hingegen bereits bei einer Temperatur von 850 °C (Haltezeit 
5 h) (Abbildung 5.2). Eine Homogenisierung bei 770 °C für 5 h ist im Gegenteil zu 
den binären Legierungen nicht ausreichend, um das im Nichtgleichgewicht 
befindliche Ag vollständig in Cu zu lösen. 
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Abbildung  5.2. REM – Aufnahme der Mikrostruktur einer für 5 h bei 850 °C 
homogenisierten Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,15 Gew.-% Zr – Legierung.  
 
DSC – Messungen an den Cu – Ag – Zr – Legierungen mit unterschiedlichem Zr –
Gehalt zeigen im Vergleich zu der binären Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung eine 
zusätzliche Phasenumwandlung bei ca. 940 °C (Abbildung  5.3). Die DSC -
Messungen wurden an homogenisierten Proben (850 °C / 5 h) durchgeführt. Die 
Intensität des Peaks ist vom Zr – Gehalt abhängig. Mit steigendem Zr – Gehalt ist der 
Peak stärker ausgeprägt. Bei der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung ist 
der Peak nicht mehr nachweisbar. Eine eindeutige Zuordnung des Peaks zu einer 
Umwandlung ist nicht möglich, da ein vollständiges ternäres Cu – Ag – Zr –
Zustandsdiagramm nicht existiert. Der Peak wird vermutlich von einer eutektischen 
Reaktion (S  Ag + AgZr) verursacht. Dabei kann es sich nur um eine binäre 
eutektische Reaktion handeln, weil die Temperatur einer ternären eutektischen 
Reaktion (S  Ag + Cu + Cu4AgZr) nach den Gesetzen der Konstitutionslehre immer 
niedriger als die einer binären eutektischen Reaktion (S  Ag + Cu; T = 779 °C) ist. 
Im Ag – Zr – Zustandsdiagramm kommt es bei 940 °C zu einer eutektischen 
Reaktion S  Ag + AgZr (Anhang, Abbildung A.1). Die Bildung eines Eutektikums 
mit einer Zr - reichen Phase wird durch die REM – Aufnahmen an einer bei 940 °C 
für 1 h wärmebehandelten Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Zr - Legierung bestätigt 
(Abbildung  5.4). Unklar bleibt, ob es sich dabei um AgZr oder um Cu4AgZr handelt. 
Der begrenzte Volumenanteil der Phase macht eine genaue Bestimmung durch EDX 
Messungen, bzw. röntgenographische Untersuchungen unmöglich.  
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Abbildung  5.3. DSC – Messungen beim Aufheizen von binären Cu – Ag und Cu –
Ag – Zr – Legierungen. 
 
Abbildung  5.4. REM – Aufnahme einer für 1 h bei 940 °C wärmebehandelten Cu –   
7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Zr – Legierung.  
 
Um den Einfluss des Zr – Zusatzes auf die Ausscheidungsreaktion zu beurteilen, 
wurde die Gitterkonstante des Cu - bzw. Cu(Ag) – Mischkristalls in der Cu –    
7 Gew.-% Ag – Legierung mit 0,1 Gew.-% Zr (homogenisiert bei 850 °C für 5 h ) und 
ohne Zr (homogenisiert bei 770 °C für 5 h) nach der Aushärtung (400 °C / 0,5…40 h) 
bestimmt (Abbildung  5.5a). Die für weniger als 2 h angelassene binäre Legierung 
zeigt eine Koexistenz von zwei Cu – Phasen, von einem übersättigten Cu(Ag) –
Mischkristall (größere Gitterkonstante) und von einer diskontinuierlich entmischten 
Cu – Matrix (kleinere Gitterkonstante). Bei länger als 2 h angelassenen Proben ist 
nur die diskontinuierlich entmischte Matrix nachweisbar. Im Fall der zirkonhaltigen 
Legierung wird nur eine Phase beobachtet. Die Gitterkonstante nimmt mit 
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zunehmender Anlasszeit kontinuierlich ab, was auf einen kontinuierlichen 
Entmischungsprozess zurückgeführt wird. Die binäre Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierung 
ist nach 4 h Glühzeit komplett diskontinuierlich entmischt, wohingegen die 
Entmischung der Zr – haltigen Legierung erst nach 18 h bzw. 40 h abgeschlossen ist. 
Lichtmikroskopische (Abbildung  5.5b) und REM Untersuchungen (Abbildung  5.6) 
bestätigen die röntgenographischen Befunde (Abbildung  5.5b), dass die  ternäre 
Legierung kontinuierlich entmischt.Der Anteil der diskontinuierlichen Ausscheidungen 
in der binären Legierung liegt bei ca. 95% nach einer Anlasszeit von 4 h. Im 
Gegensatz dazu weist eine Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung nach 
dem Anlassen für 40 h nur einen sehr geringen Anteil der diskontinuierlichen 
Ausscheidungen von ca. 2% auf.  
 
   
  
a)      b) 
Abbildung  5.5. a) Änderung der Gitterkonstante und b) Flächenanteil der 
diskontinuierlichen Ausscheidungen von Cu – 7 Gew.-% Ag und Cu – 7 Gew.-% Ag –
0,1 Gew.-% Zr  in Abhängigkeit von der Anlassdauer (Anlasstemperatur: 400 °C). 
 
Der Einfluss des Zr – Zusatzes auf das Ausscheidungsverhalten in Cu –         
7 Gew.-% Ag – Legierungen spiegelt sich in der Änderung der Aktivierungsenergie 
der Ausscheidungsreaktion wider. Die Aktivierungsenergie kann aus DSC –
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Messungen sowie durch die Methoden von Kissinger [130], wie auch von Chen und 
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  nach [130]; 
PT
B
 nach [131]. 
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Aus dem Anstieg der linearen Annäherung der experimentellen Daten wird die 
Aktivierungsenergie des Ausscheidungsprozesses Q  für binäre und Zr – haltige 




 (B  = 10, 20, 30 und 40 K / min) nach Kissinger eingesetzt. Die Ergebnisse 
entsprechend der Modelle von Kissinger sowie Chen und Spaepen sind in Tabelle 12 
dargestellt. Aktivierungsenergie des Ausscheidungsprozesses  ist aufgrund eines 




Abbildung  5.6. REM – Aufnahme einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr –
Legierung nach der Homogenisierung bei 850 °C für 5 h und anschließender 
Aushärtung bei 400 °C für 18 h. 
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Abbildung  5.7. „Kissinger plot“ für homogenisierte Cu – 7 Gew.-% Ag (770 °C / 5 h) 
und Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr (850 °C / 5 h) – Legierungen. 
 
Tabelle 12. Aktivierungsenergie des Ausscheidungsprozesses nach Kissinger sowie 
Chen und Spaepen für homogenisierte Cu – 7 Gew.-% Ag (770 °C / 5 h) und Cu –
7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr (850 °C / 5 h) – Legierungen. 
nach Kissinger  
2/TB  
Nach Chen und Spaepen 
TB /  Legierung 
R* Q  R Q  
Cu – 7 Gew.-% Ag 0,887 0,45 0,86 0,52 
Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr 0,954 0,68 0,962 0,75 
*R: Maß für die Güte der Ausgleichsgeraden 
 
Der Anstieg der Aktivierungsenergie Q  der ternären Cu – 7 Gew.-% Ag –    
0,1 Gew.-% Zr – Legierung wird durch das geänderte Ausscheidungsverhalten im 
Vergleich zur Zr - freien Legierung verursacht. Eine diskontinuierlich verlaufende 
Ausscheidungsreaktion braucht eine niedrigere Aktivierungsenergie, als eine 
kontinuierliche Ausscheidungsreaktion, da für die Bildung der diskontinuierlichen 
Ausscheidungen die Kongrenzendiffusion und für die Bildung der kontinuierlichen 
Ausscheidungen Volumendiffusion verantwortlich ist (QKG < QV). Da der Atomradius 
von Zr um ca. 24% größer als der von Cu ist, befinden sich die Zr – Atome bevorzugt 
an den Korngrenzen. Dies führt zum Herabsetzen der Korngrenzendiffusion von Ag 
in Cu und so zur Hemmung der diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion in Cu –
Ag – Zr – Legierungen. Demzufolge wird durch den Zr - Zusatz die kontinuierliche 
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Ausscheidungsreaktion begünstigt, obwohl die entsprechende Aktivierungsenergie 
nötig ist. Der Unterschied der Aktivierungsenergie zwischen einer diskontinuierlichen 
und einer kontinuierlichen Ausscheidungsreaktion beträgt ca. 20%.  
 
Abbildung  5.8. Härte von Cu – 7 Gew.-% Ag und Cu -7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-
% Zr –Legierungen in Abhängigkeit von der Anlasszeit bei 400 °C. 
 
Abbildung  5.8 zeigt die Härteentwicklung einer zirkonfreien und einer zirkonhaltigen 
Legierung. Im Fall der binären Legierung existieren kontinuierlich und 
diskontinuierlich ausgeschiedene Zellen. Für die Zr – haltige Legierung sind nur die 
Härtewerte der kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche gezeigt, weil die schmalen 
diskontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche (Abbildung  5.5b) nicht vermessen 
werden können. Die kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche in der binären 
Legierung erreichen ein Härtemaximum von ca. 121 HV nach einer Anlasszeit von 
4 h. Die Härte der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen liegt im Bereich von 98 –
107 HV. Die kontinuierlich entmischten Bereiche in der zirkonhaltigen Legierung 
weisen nach einer Anlasszeit von 4 h eine mit der binären Legierungen vergleichbare 
Härte auf. Die Härte kann durch längeres Anlassen für 18 h auf ca. 150 HV 
gesteigert werden. Dieses längere Anlassen sollte angewendet werden, um den 
stärkeren Aushärtungseffekt der Cu – Ag – Zr – Legierungen auszunutzen.  
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5.2.2 Mechanische Eigenschaften des Drahtes 
Der Effekt der Homogenisierung sowie der Einfluss der Vorbehandlung auf die 
Zugfestigkeit des Drahtes einer gezogenen Cu –7 Gew.-% Ag – 0,15 Gew.-% Zr -
Legierung ist in Abbildung  5.9 dargestellt. Die Cu – Ag – Zr – Legierungen müssen 
bei einer höheren Temperatur als die binäre Legierung homogenisiert werden. Eine 
Erhöhung der Homogenisierungstemperatur von 770 °C auf 850 °C sowie eine 
Vorumformung (warmes Schmieden bei 600 °C,  = 0,62 vor der Wärmebehandlung) 
ist für die mechanischen Eigenschaften positiv. 
  
ohne Vorumformung            mit Vorumformung 
 
Abbildung  5.9. Einfluss der Vorbehandlung auf die Zugfestigkeit der Cu – 7 Gew.-
% Ag –0,15 Gew.-% Zr – Legierung in Abhängigkeit vom logarithmischen 
Umformgrad. 
 
Die vor der Homogenisierung geschmiedeten zirkonhaltigen Legierungen zeigen ein 
höheres Niveau der Verfestigungskurve im Vergleich zu den binären Cu –       
7 Gew.-% Ag – Legierungen (s. Abbildung  4.40). Dies liegt an der Kornfeinung durch 
Rekristallisationsprozesse und gleichzeitig an der Dominanz der kontinuierlichen 
Ausscheidungen (Abbildung  5.9). Die mittlere Korngröße der geschmiedeten 
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Legierung wurde im Vergleich zu der direkt nach dem Gießen wärmebehandelten 
Legierung um einen Faktor 2,5 reduziert (von ca. 340 m auf ca. 135 m). Wird die 
vorverformte Legierung anschließend optimal ausgehärtet (400 °C / 18 h), kann eine 
Zugfestigkeit von ca. 1350 MPa nach einem logarithmischen Umformgrad von  = 5 
erzielt werden. Außerdem weisen Cu – Ag – Zr – Legierungen im Vergleich zur Cu –
7 Gew.-% Ag – Legierung eine höhere Verfestigungsrate auf, die mit der von einer 
Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung (1000 MPa wird nach dem logarithmischen 
Umformgrad von  = 3,1 erzielt) vergleichbar ist. 
Das hohe Niveau der Zugfestigkeit in einer Cu – Ag – Zr – Legierung wird durch die 
während der Umformung entstehende sehr feine Filamentstruktur verursacht. REM –
Aufnahmen vom Draht (Abbildung  5.10) zeigen, dass die Dimensionen der 
kontinuierlichen Ausscheidungen sowie die Abstände dazwischen mit steigendem 
Umformgrad abnehmen. Die Ag – Filamente sind nach der Umformung mit einem 
logarithmischen Umformgrad von  = 4,97 sowohl im Längsschliff als auch im 
Querschliff praktisch nicht mehr mit dem REM erkennbar.  
Mehr Details in der Mikrostruktur können anhand von TEM – Untersuchungen 
gewonnen werden (Abbildung  5.11). Die Mikrostruktur eines mit  = 2,98 gezogenen 
Drahtes besteht aus einer Cu – reichen Matrix (helle Bereiche) und Ag – Filamenten 
(dunklere Bereiche), die eine unterschiedliche Dicke haben (Abbildung  5.11a). 
Bereiche mit sehr feinen Ag – Filamenten beinhalten kontinuierliche Ausscheidungen 
und die Bereiche mit gröberen Ag – Filamenten bilden diskontinuierlich 
ausgeschiedene Zellen ab. Die beiden Ausscheidungstypen sind in Abbildung  5.11b 
und Abbildung  5.11c gut zu erkennen. Die kontinuierlichen Ausscheidungen sind 
weitergehend wie im Ausgangszustand (siehe Abbildung  4.9) angeordnet und weisen 
eine Widmanstätten –ähnliche Mikrostruktur auf. Die Dicke, sowie die Abstände 
zwischen den Ausscheidungen sind wesentlich geringer als im Ausgangszustand. 
Nach einem logarithmischen Umformgrad von  = 4,97 beträgt die Ag –
Filamentdicke ca. 1,8 nm, der Abstand dazwischen beträgt ca. 14 nm (Abbildung 
 5.11c). 
Im Bereich der diskontinuierlichen Ausscheidungszelle ist eine Substruktur erkennbar 
(s. Abbildung  5.11b), die wahrscheinlich aus Kleinwinkelkorngrenzen aufgebaut ist. 
Das diese Substruktur nur in diskontinuierlich entmischten Zellen beobachtet wird, 
liegt an den wesentlich größeren Abständen zwischen den diskontinuierlichen 
Ausscheidungen. In den kontinuierlich ausgeschiedenen Bereichen sind die 
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Abstände wesentlich kleiner, wodurch die Versetzungsbewegung erschwert wird. 
Diese sehr feine Mikrostruktur bedingt eine hohe Phasengrenzflächendichte, was die 
Bildung einer stabilen Versetzungsstruktur behindert, da die Versetzungen an 
Grenzflächen absorbiert werden. Dies erklärt auch die geringere Verzerrungsdichte 
in den untersuchten Cu – Ag – Zr – Drähten. Eine Abnahme der zunächst 
angestiegenen Versetzungsdichte wurde für steigenden Umformgrad in Ag – Cu -
Legierungen bereits von Frommeyer und Wassermann [23] und später von Hong et 
al. [103] beobachtet.  
 
   
Längs φ = 2,04    Längs φ = 4,97 
   
Quer φ = 2,04    Quer φ = 4,97 
a)      b) 
Abbildung  5.10. REM – Aufnahmen einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr -
Legierung (geschmiedet bei 600 °C+850 °C / 5 h+400 °C / 18 h) nach 
unterschiedlichen Umformgraden a)  = 2,04 und b)  = 4,97. Es sind Bilder längs 
und quer zur Drahtachse gezeigt. 
 
Beugungsaufnahmen an umgeformten Cu – Ag – Legierungen zeigen, dass die Ag –
Filamente parallel zur 111 - Richtung liegen. Darüber hinaus wurde an Ag –
Filamenten ein linearer Moiré – Kontrast beobachtet (Abbildung  5.11c). Die Abstände 
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MD  zwischen den Moiré – Linien betragen ca. 1,92 nm und können berechnet 










  (25) 
  - Netzebenenabstand in Ag und Cu  CuAg dd ,
 
  
a)      b) 
 
c) 
Abbildung  5.11. TEM – Aufnahmen eines gezogenen Drahtes aus einer Cu –          
7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung nach unterschiedlichen Umformgraden, 
a) Längsschliff nach  = 2,98, b) Querschliff nach  = 2,98 und c) Längsschliff nach 
 = 4,97.  
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Da die Ag – Filamente überwiegend parallel zur 111 - Richtung liegen, haben die 
Moiré – Linien ihren Ursprung in den 111 - Ebenen. In diesen Ebenen gilt 
 = 0,2087 nm und  = 0,2359 nm. Der Abstand zwischen den Moiré – Linien 
beträgt nach Gl. (
Agd Cud
 25) 1,81 nm, in guter Übereinstimmung mit dem gemessenen Wert 
von 1,92 nm. Aufgrund der guten Übereinstimmung kann von einer kohärenten 
Orientierungsbeziehung zwischen der Cu – Matrix und den Ag – Filamenten („cube –
on – cube“) ausgegangen werden.  
Bei Cu – Ag – Zr – Legierungen wurde eine Abnahme der Verformbarkeit mit 
steigendem Umformgrad beobachtet. REM – Untersuchungen an gezogenen 
Drähten (Abbildung  5.12a) zeigen, dass die nicht gelöste Cu4AgZr – Phase während 
des Ziehprozesses bricht, wodurch es zur Bildung von Hohlräumen kommt. 
Legierungen mit einem hohen Zr – Zusatz von 0,3 Gew.-% versagen schon beim 
ersten Umformschritt. Eine Untersuchung der Bruchfläche zeigt, dass die Hohlräume 
an der ternären Phase initiiert sind (Abbildung  5.12b). Wenn der Anteil der ternären 
Phase zu hoch ist, kann es zum makroskopischen Bruch des Materials führen. Um 
die Umformbarkeit, sowie die mechanischen Eigenschaften der Cu – Ag – Zr –
Legierungen zu verbessern, muss der Anteil der ternären Phase minimiert werden. 
Die Maßnahmen dazu werden in Abschnitt  6 diskutiert.  
  
a)       b) 
Abbildung  5.12. Bildung von Hohlräumen infolge des Bruches der ternären 
Cu4AgZr –Phase a) während des Drahtziehens und b) beim Kaliberwalzen. 
 
5.2.3 Elektrische Eigenschaften des Drahtes 
Abbildung  5.13 zeigt die Änderung der Leitfähigkeit einer vorverformten und 
anschließend wärmebehandelten Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung, 
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sowie der binären Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung als Referenz in Abhängigkeit vom 
logarithmischen Umformgrad. Die elektrische Leitfähigkeit beider Legierungen nimmt 
mit steigendem Umformgrad ab. Dabei ist die Leitfähigkeit bei RT um ca. 10% IACS 
( = 4,97) geringer als die der binären Legierung. Bei 77 K ist der Unterschied noch 
stärker und beträgt 55% IACS (Abbildung  4.42a,  = 4,97). Die stärkere Abnahme 
der Leitfähigkeit in einer Cu – Ag – Zr – Legierung wird durch die feinere 
Mikrostruktur verursacht. Die Abstände zwischen den Ag – Filamenten betragen ca. 
14 nm (Abbildung  5.11c). Dieser Abstand ist ca. dreimal kleiner als die mittlere freie 
Weglänge der Leitungselektronen in Kupfer bei Raumtemperatur (ca. 40 nm). Bei 
77 K ist die mittlere freie Weglänge der Leitungselektronen in Kupfer um das 3 – 4 –
fache größer, was zu einer noch stärkeren Streuung der Leitungselektronen an den 
Phasengrenzflächen führt.  
 
Abbildung  5.13. Leitfähigkeit einer Cu – 7 Gew.-% Ag- 0,1 Gew.-% Zr – und einer 
Cu –7 Gew.-% Ag – Legierung (Referenz) in Abhängigkeit vom logarithmischen 
Umformgrad. 
 
5.2.4 Einfluss einer Schlussglühung auf die Eigenschaften des Drahtes  
Eine Möglichkeit zur Verbesserung der elektrischen Leitfähigkeit der stark 
umgeformten Materialien besteht darin, sie nach der Umformung bei niedrigen 
Temperaturen zu glühen. Um diese für die mit einem logarithmischen Umformgrad 
von  = 4,97 gezogene Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung zu nutzen 
wurden Schlussglühungen im Temperaturbereich von 100 °C bis 400 °C für jeweils 
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1 h durchgeführt. Die Abhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit von der 
Schlussglühungstemperatur ist in Abbildung  5.14 dargestellt.  
 
   
(1L)       (1Q) 
 
   
(2L)       (2Q) 
Abbildung  5.14. Einfluss der Temperatur der Schlussglühung auf die Leitfähigkeit 
und das Widerstandsverhältnis (293K) / (77K) einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 
0,1 Gew.-% Zr –Legierung ( = 4,97). REM - Aufnahmen parallel (L) und senkrecht 
(Q) zur Drahtachse zeigen den Einfluss der Glühung (1 = 300 °C; 2 = 400 °C) auf die 
Mikrostruktur. 
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Eine Glühung bei 100 °C führt zu einer geringen Zunahme der Leitfähigkeit. Bei 
200 °C finden Erholungsprozesse der Cu – Matrix statt, die die Leitfähigkeit positiv 
beeinflussen. Dadurch kann aber die geringe Zunahme des 
Widerstandsverhältnisses nicht erklärt werden. Dies wird durch eine Abnahme des 
nicht - temperaturbedingten Beitrages des Widerstands, wie z.B. die Streuung der 
Leitungselektronen an Fremdatomen, Verunreinigungen und Versetzungen, 
hervorgerufen. Deswegen führt auch die Wiederausscheidung von während der 
Umformung gelösten Ag – Atomen zu einem Anstieg des Widerstandsverhältnisses 
[103,133,134]. 
Eine Glühung bei 300 °C führt zu einer wesentlichen Leitfähigkeitssteigerung von ca. 
8% IACS. Bei dieser Temperatur fangen die Ag – Filamente an zu sphäroidisieren 
und der Abstand zwischen ihnen wird größer (Abbildung  5.14 1L). Außerdem beginnt 
die Cu – Matrix zu rekristallisieren (Abbildung  5.14 1Q). Diese beiden Effekte führen 
zur Reduzierung der Streuung der Leitungselektronen an Phasengrenzflächen und 
somit zur Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit. 
Die Leitfähigkeit der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr - Legierung steigt noch 
stärker bis auf ca. 84% IACS durch eine Glühung bei 400 °C an. Bei dieser 
Temperatur findet eine intensive Vergröberung der Mikrostruktur statt (2L). Die Cu –
Matrix ist vorwiegend rekristallisiert und weist einen mittleren Korndurchmesser von 
ca. 300 nm auf (bei 300 °C: ca. 100 – 200 nm). Die feinen Ag – Filamente werden 
durch gröbere kugelförmige Ag – Teilchen (Durchmesser ca. 80 nm) ersetzt. Dies 
führt dazu, dass sowohl die Abstände zwischen den vergröberten Ag – Filamenten 
als auch die Cu – Korngröße größer als die mittlere freie Weglänge der Elektronen in 
Cu sind. Dadurch nimmt die Streuung der Leitungselektronen an Phasengrenzen 
weiter ab und das Widerstandsverhältnis (293K) / (77K) nimmt bis auf 4,3 zu. 
Abbildung  5.15a zeigt die Zugfestigkeit und die gesamte Bruchdehnung in 
Abhängigkeit von der Glühtemperatur. Die Schlussglühung bei 100 °C für 1 h führt zu 
einer geringen Abnahme der Zugfestigkeit. Gleichzeitig nimmt die gesamte 
Bruchdehnung ab. Nach einer Schlussglühung bei 200 °C steigt die Zugfestigkeit bis 
zum Ausgangszustand wieder an. Dabei nimmt die Duktilität geringfügig zu, bleibt 
aber viel geringer als im Ausgangszustand. Durch das Vorhandensein von wieder 
ausgeschiedenen kleinen  Ag - Teilchen wird die Verformungslokalisierung 
begünstigt, was zur Abnahme der Duktilität führt [135]. Die Abnahme der 
Bruchdehnung in der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung während der 
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Glühung bei 100 °C steht in unmittelbarem Zusammenhang mit der 
Wiederausscheidung von sehr feinen Ag – Teilchen. Da die Härtemessung 
(Abbildung  5.15b) nach der Glühung bei 100 °C eine Abnahme der Festigkeit nicht 
bestätigt, sollte die Festigkeitsabnahme mit der Versprödung des Materials 
verbunden sein. Die Schlussglühung bei 300 °C führt zu einer geringeren Abnahme 
der Zugfestigkeit um ca. 100 MPa. Die Festigkeit nimmt erst nach einer Glühung bei 
400 °C drastisch ab. Dieses Verhalten wird anhand der Härtemessungen bestätigt. 
Die Dehnung nimmt nach der Glühungen bei 300 °C und 400 °C weiter zu, erreicht 
aber nicht das Ausgangsniveau. 
  
a)       b) 
Abbildung  5.15. Einfluss einer Schlussglühung auf a) Zugfestigkeit und b) Härte einer 
Cu –7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung ( = 4,97).  
 
Wie bereits erwähnt, wird die Rekristallisationstemperatur von Kupfer durch einen 
Zr – Zusatz erhöht. Anhand von Wärmebehandlungen bei verschiedenen 
Temperaturen soll der Einfluss des Zr – Zusatzes auf die Wärmefestigkeit einer Cu –
7 Gew.-% Ag – Legierung untersucht werden. Abbildung  5.16a zeigt den Einfluss von 
Glühungen bei 200 °C bis 400 °C für 2 h auf das Verhältnis der Zugfestigkeit nach 
der Glühung RmT zur Zugfestigkeit vor der Glühung Rm0 für eine Cu – 7Gew.-% Ag 
und zwei Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,15 Gew.-% Zr - Legierungen. 
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a)       b) 
Abbildung  5.16. a) RmT / Rm0 – Verhältnis und b) Leitfähigkeit von Cu – 7  Gew.-
% Ag –  und Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,15 Gew.-% Zr – Legierungen in Abhängigkeit von 
der Glühtemperatur. 
 
Die Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,15 Gew.-% Zr – Legierungen weisen unabhängig von der 
Ausgangszugfestigkeit ein höheres Zugfestigkeitsverhältnis als die binäre Cu –
7 Gew.-% Ag – Legierung im Temperaturbereich von 200 °C bis 350 °C auf. Die 
Differenz wird mit zunehmender Temperatur größer und erreicht bei 350 °C ein 
Maximum. Eine Glühung bei 400 °C für 2 h führt für alle Legierungen zu einer 
annähernd gleichen Festigkeit. Dies wird durch die vollständige Rekristallisation der 
Cu – Matrix, die auch in der Legierung mit Zr – Zusatz beobachtet wird, verursacht. 
Daraus folgt, dass die Entfestigungsprozesse in der Cu – 7 Gew.-% Ag –   
0,15 Gew.-% Zr – Legierungen im Temperaturbereich von 200 °C – 350 °C 
langsamer als in der binären Legierung ablaufen. Die Änderung der Leitfähigkeit von 
zirkonfreien und zirkonhaltigen Legierungen mit der Glühtemperatur bestätigt 
(Abbildung  5.16b). Nach einer Glühung bei 200 °C für 2 h haben die beiden 
Legierungen eine vergleichbar große Leitfähigkeit von ca. 70% IACS. Mit steigender 
Glühtemperatur nimmt die Leitfähigkeit der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung schneller 
zu als die der Legierung mit 0,15 Gew.-% Zr. Nach einer Glühung bei 400 °C haben 
beide Legierungen wieder eine vergleichbar große Leitfähigkeit.  
Die Ursache der thermischen Stabilität der Cu – Ag – Zr – Legierung im 
Temperaturbereich von 200 °C – 350 °C kann sowohl in der Herabsetzung des 
Diffusionskoeffizienten von Ag in Cu als auch in der Hemmung der Beweglichkeit der 
Korngrenzen liegen. Ein verminderter Diffusionskoeffizient führt zu einer 
Verlangsamung der Vergröberungsprozesse der Ag – Filamente, während 
unbewegliche Korngrenzen das Kornwachstum behindern. 
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5.3 Cu – Ag – SE – Legierungen (SE = Y, Ce) 
Da die maximale Löslichkeit von Y und Ce in Kupfer gering ist (Anhang, Abbildung 
A.2 und Abbildung A.3) und beide einen größeren Atomradius als Cu (Tabelle 11) 
haben, besteht die Möglichkeit durch einen Zusatz von Y bzw. Ce die 
diskontinuierlichen Ausscheidungen in ähnlicher Weise zu unterdrücken wie dies bei 
den Cu – Ag – Zr – Legierungen geschehen ist. Die Cu – Ag – Y und Cu – Ag - Ce –
Legierungen mit 7 Gew.-% Ag, sowie 0,1 und 0,3 Gew.-% Y bzw. Ce bestehen im 
Gusszustand aus einem Cu(Ag) – Mischkristall und Ag – reichen eutektischen Inseln, 
in denen sich eine zusätzliche Phase befindet (Abbildung  5.17).  
      
a)      b) 
Abbildung  5.17. REM – Aufnahme der Mikrostruktur a) einer Cu – 7 Gew.-% Ag –
0,3 Gew.-% Y – Legierung und b) einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Ce –
Legierung im Gusszustand. 
 
Durch EDX – Messungen an der zusätzlichen Phase in der Cu – Ag – Y – Legierung 
kann sie als die aus der Literatur bekannte  - Phase (Cu12Ag3Y5) identifiziert werden 
[136]. Diese Phase mit einer kubischen Kristallstruktur von  - Mn Typ 
(a = 0,7127 nm) schmilzt bei ca. 963 °C, was durch DSC – Untersuchungen bestätigt 
wurde. Die Härte der Cu12Ag3Y5 – Phase liegt bei ca. 433 HV0,5. Im Fall der Cu –
Ag – Ce – Legierung kann die zusätzliche Phase nicht identifiziert werden, zumal die 
Phasenzusammensetzung im Cu – Ag – Ce – System in der Literatur nicht 
dokumentiert ist.  
Für die Einstellung eines homogenen Mischkristalls wurde eine 
Homogenisierungswärmebehandlung der Cu – Ag – Y und der Cu – Ag – Ce –
Legierungen bei 850 °C für 5 h durchgeführt. Im Gegensatz zu den Cu – Ag – Zr –
Legierungen führt diese Homogenisierungsbehandlung nicht zu einer Auflösung des 
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Nichtgleichgewichts - Eutektikums. Dies kann durch eine deutlich verlangsamte Ag –
Diffusion verursacht sein, die aufgrund der verhältnismäßig großen Y -, bzw. Ce –
Atome bedingt ist. Darüber hinaus nimmt der Volumenanteil des nicht – aufgelösten 
Eutektikums mit steigendem Y - und Ce – Gehalt zu (Abbildung  5.18). In den Cu –
Ag – Ce – Legierungen verbleibt mehr nicht – aufgelöstes Eutektikum als in den Cu –
Ag –Y – Legierungen.  
      
a)      b) 
      
c)      d) 
Abbildung  5.18. REM – Aufnahmen der Mikrostruktur von a) Cu – 7 Gew.-% Ag –
0,1 Gew.-% Y, b) Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Y, c) Cu – 7 Gew.-% Ag -
0,1 Gew.-% Ce und d) Cu – 7 Gew.-% Ag - 0,3 Gew.-% Ce – Legierungen d) nach 
einer Homogenisierung bei 850 °C für 5 h und anschließender Aushärtung bei 
400 °C für 18 h.  
 
Abbildung  5.19 zeigt den Anteil der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen im 
Gefüge. Die diskontinuierlichen Ausscheidungen werden nach einer Glühung bei 
400 °C für 40 h fast vollständig durch den Y – Zusatz unterdrückt. Der Anteil der 
diskontinuierlichen Ausscheidungen in einer Cu – Ag – Y – Legierung mit einem Y –
Gehalt von 0,1 Gew.-% ist etwas größer als in einer Legierung mit 0,3 Gew.-% Y. In 
Cu – Ag – Ce – Legierungen mit 0,3 Gew.-% Ce – Zusatz entmischen ca. 80% des 
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Gefüges diskontinuierlich nach einer Wärmebehandlung bei 400 °C für 40 h. Die 
unterschiedliche Wirkung der beiden Elemente auf das Ausscheidungsverhalten in 
den Legierungen beruht auf dem geringeren nicht – gebundenen Ce – Anteil. Der 
Anteil des durch die Homogenisierung nicht aufgelösten Cu – Ag – X – Eutektikums 
(X = Y und Ce) ist in Cu – Ag – Ce – Legierungen größer als in Cu – Ag – Y –
Legierungen. Damit steht in Cu – Ag – Ce – Legierungen weniger Zusatz Ce für die 
Unterdrückung der diskontinuierlichen Ausscheidungen zur Verfügung.  
 
Abbildung  5.19. Flächenanteil der diskontinuierlichen Ausscheidungen in Cu –        
7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Y (X = 0,1 und 0,3) und Cu – 7 Gew.-% Ag –          
X Gew.-% Ce (X = 0,1 und 0,3) in Abhängigkeit von der Alterungszeit bei 400 °C. 
 
Die Härte der kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche steigt in den Legierungen mit 
zunehmender Glühzeit bei 400 °C an und erreicht ihr Maximum von ca. 145 HV0,5 
nach 18 h (Abbildung  5.20). Die Härte der diskontinuierlich ausgeschiedenen 
Bereiche in Cu – Ag – Ce – Legierungen nimmt bei längeren Glühzeiten leicht ab 
(Abbildung  5.20b). Um den Effekt der Y und Ce – Zusätze auf die mechanischen und 
elektrischen Eigenschaften der Leiter zu bestimmen, wurden die Legierungen zu 
einem Draht umgeformt. Die in einer Kokille gegossenen Stangen der Cu – Ag – Y –
Legierungen wurden zunächst überdreht und dann bei 600 °C bis auf φ = 0,62 warm 
geschmiedet. Die geschmiedeten Stangen wurden homogenisiert (850 °C / 5 h) und 
anschließend ausgehärtet (400 °C / 18 h). Die wärmebehandelten Stangen wurden 
im Anschluss durch Kaliberwalzen und Ziehen bis zu φ = 4,97 zu einem Draht 
umgeformt. Die Stangen der Legierungen mit 0,3 Gew.-% Y und 0,3 Gew.-% Ce sind 
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beim Kaliberwalzen nach einigen Stichen gebrochen, was durch den hohen Anteil 
der spröden ternären Phase in beiden Legierungen verursacht wurde.  
 
  
a)       b) 
Abbildung  5.20. Härte HV0,5 der kontinuierlich bzw. diskontinuierlich 
ausgeschiedenen Bereichen in a) Cu – 7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Y (X = 0,1 und 0,3) 
und b) Cu –7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Ce (X = 0,1 und 0,3) – Legierungen in 
Abhängigkeit von der Alterungszeit bei 400 °C. 
 
Zugfestigkeit und elektrische Leitfähigkeit der Legierungen sind in Abbildung 5.21 in 
Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad dargestellt. Die Zugfestigkeit des 
Drahtes steigt erwartungsgemäß mit dem Umformgrad an. Die Festigkeit (φ = 4,97) 
der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Y – Legierung ist mit 1284 MPa höher als die 
der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Ce – Legierung mit 1082 MPa. Die Dehnung At 
beider Legierungen nach einem Umformgrad von φ = 4,97 beträgt nur ca. 1,1%. 
Während des Drahtziehens kam es zu mehreren Drahtabrissen. Die geringe Duktilität 
des Drahtes beruht auf dem Vorhandensein der spröden ternären Phase. Die 
elektrische Leitfähigkeit beim maximalen Umformgrad von φ = 4,97 ist in der 
Legierung mit 0,1 Gew.-% Ce – Zusatz mit ca. 67% IACS höher als in der Cu -
7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Y – Legierung mit ca. 63% IACS. Dies kann durch das 
unterschiedliche Ausgangsgefüge beider Legierungen erklärt werden. Die 
überwiegend kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche in Cu – Ag – Y – Legierungen 
verfestigen stärker als die diskontinuierlichen Ausscheidungen in Cu – Ag – Ce –
Legierungen, führen aber zu stärkerer Streuung der Leitungselektronen an den 
Phasengrenzflächen und somit zu einer geringeren elektrischen Leitfähigkeit.  
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Abbildung  5.21. Zugfestigkeit (geschlossene Symbole) und elektrische Leitfähigkeit 
(offene Symbole) von Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Y und Cu – 7 Gew.-% Ag – 
0,1 Gew.-% Ce in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad. 
 
5.4 Cu – Ag – Ni und Cu – Ag – Mg – Legierungen  
Die Festigkeit der Cu – Ag – Legierungen kann auch durch eine Mischkristallbildung 
von Ni und Mg mit Cu gesteigert werden. Dabei zeigt Ni eine vollständige Löslichkeit 
in Cu (Anhang, Abbildung A.4). Die Löslichkeit von Mg beträgt bei 725 °C ca. 7 At.-% 
(Anhang, Abbildung A.5). Zusätzlich beeinflusst ein Zusatz von 1 Gew.-%Ni die 
Ausscheidungsreaktion positiv [109]. Um den negativen Einfluss von Ni auf die 
elektrische Leitfähigkeit gering zu halten, wurden hier nur geringe Zusätze von 0,1 
bzw. 0,3 Gew.-% Ni der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung zulegiert. 
Schon ein geringer Zusatz von Mg zu reinem Kupfer verursacht eine starke 
Festigkeitssteigerung im kaltverformten Zustand (Tabelle 13). Dies ist aber mit einer 
Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit verbunden. Deshalb wurde auch in diesem 
Fall nur ein Zusatz von 0,1 bzw. 0,3 Gew.-% Mg verwendet.  
Das Gefüge der beiden Cu – Ag – Ni – Legierungen (0,1 und 0,3 Gew.-% Ni) und der 
Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Mg – Legierung entspricht nach der 
Homogenisierung dem der binären Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung, wobei in der 
Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Mg - Legierung einzelne Ag – reiche eutektische 
Inseln nicht aufgelöst verbleiben (Abbildung  5.22a). Die Legierung mit einem Zusatz 
von 0,3 Gew.-% Mg zeigt einen großen Anteil des nicht – aufgelösten Eutektikums. 
EDX – Messungen zeigen, dass dieses Mg enthält. 
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Rm, MPa Rm, MPa el. Leitfähigkeit, % IACS 
Cu – 0,1 Gew.-% Mg 290 380 – 480 82 
Cu – 0,3 Gew.-% Mg 380 560 - 740 62 
 
      
a)      b) 
Abbildung  5.22. REM – Aufnahmen der Mikrostruktur einer homogenisierten und 
angelassenen a) Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Mg - Legierung 
(850 °C / 5 h + 400 °C / 4 h) sowie b) Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Mg -
Legierung (850 °C / 5 h + 400 °C / 8 h). 
 
Das Gefüge der Cu – Ag – Ni – Legierungen ist nach dem Aushärten bei 400 °C für 
2 – 4 h bereits vollständig diskontinuierlich entmischt (Abbildung  5.23). In der Cu –  
7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Mg – Legierung entmischt das Gefüge vollständig 
diskontinuierlich nach ca. 8 h. Nur in der Legierung mit 0,3 Gew.-% Mg bleibt auch 
nach längeren Glühzeiten bis 40 h ein Teil des Gefüges von ca. 40% kontinuierlich 
entmischt. Vermutlich bleiben Ni und Mg in den Cu – Ag – Ni und Cu –             
7 Gew.-% Ag –0,1 Gew.%Mg – Legierungen aufgrund der vollständigen Löslichkeit 
von Ni in Cu und der hohen Löslichkeit von Mg in Cu im Mischkristall gelöst. So 
gelöst tragen sie nicht zu der Verminderung der diskontinuierlichen Entmischung bei. 
Nur in der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Mg – Legierung verhindert das nicht –
aufgelöste Eutektikum teilweise den Kontakt von Cu – Körnern miteinander, wodurch 
diskontinuierliche Ausscheidungen in diesen Bereichen unterdrückt werden. 
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Abbildung  5.23. Flächenanteil von diskontinuierlichen Ausscheidungen in Cu –        
7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Ni (X = 0,1 und 0,3) und Cu – 7 Gew.-% Ag –         
X Gew.-% Mg (Mg = 0,1 und 0,3) – Legierungen in Abhängigkeit von der 
Alterungszeit bei 400 °C. 
 
Die Härte der diskontinuierlich ausgeschiedenen Bereichen in der Cu – Ag – Ni –
Legierung ist beim Anlassen bei 400 °C im Zeitinterval von 4 – 8 h nahezu konstant. 
Bei längeren Glühzeiten nimmt die Härte etwas ab (Abbildung  5.24a). In der Cu –
Ag – Mg – Legierung konnte die Härte der kontinuierlich ausgeschiedenen Bereichen 
auch nach längeren Aushärtungszeiten gemessen werden (Abbildung  5.24b). Sie 
nimmt mit steigender Anlasszeit bei 400 °C bis auf ca. 145 HV0,5 bei 8 h zu und 
bleibt bei längeren Glühzeiten konstant. Die Härte der diskontinuierlich 
ausgeschiedenen Bereiche steigt zunächst an und nimmt bei längeren Haltezeiten 
leicht ab. 
Beide Legierungen wurden zu einem Draht umgeformt. Sie wurden nach dem 
Gießen bei 600 °C warm geschmiedet (φ = 0,6), bei 850 °C für 5 h homogenisiert, 
bei 400 °C für 8 h ausgehärtet und anschließend bis zu einem Umformgrad von 
 = 4,97 kalt gezogen. Die umgeformten Legierungen zeigen eine Zugfestigkeit im 
Bereich von 1200 – 1300 MPa (Abbildung  5.25). Die Legierung mit 0,3 Gew.-% Ni 
hat unter den untersuchten Ni – haltigen Legierungen die höhste Zugfestigkeit.  
Die Leitfähigkeit der Legierungen hängt viel empfindlicher von den Zusätzen als die 
Zugfestigkeit ab. Ni, das zu einem größeren Anteil in Cu gelöst werden kann, 
verursacht in einer Konzentration von 0,3 Gew.-% eine Absenkung der Leitfähigkeit 
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auf 47% IACS. Die Leitfähigkeit der Mg – haltigen Legierungen reagiert hingegen 
nicht so empfindlich auf die Mg – Konzentration. Sowohl die geringere Zugfestigkeit 
als auch die geringere elektrische Leitfähigkeit der Legierung mit 0,3 Gew.-% Mg im 
Vergleich zur Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Mg – Legierung beruht auf der 
Bildung des ternären Eutektikums. Durch den Anteil des Eutektikums steht weniger 
Ag zur Bildung von Ausscheidungen zur Verfügung, was zu einer geringeren 
Verfestigung der Legierung während der Umformung führt. 
  
a)       b) 
Abbildung  5.24. Härte HV0,5 der kontinuierlich bzw. diskontinuierlich 
ausgeschiedenen Bereichen in a) Cu – 7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Ni (X = 0,1 und 
0,3) und b) Cu –7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Mg (X = 0,1 und 0,3) – Legierungen in 
Abhängigkeit von der Alterungszeit bei 400 °C. 
 
Abbildung  5.25. Zugfestigkeit und elektrische Leitfähigkeit von Cu – 7 Gew.-% Ag –
X Gew.-% Ni (X = 0,1 und 0,3) und Cu – 7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Mg (X = 0,1 und 
0,3) - Legierungen in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad. 
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5.5 Cu – Ag – Cr und Cu – Ag – Fe – Legierungen 
Cr und Fe haben eine vernachlässigbar geringe Löslichkeit in Cu bei 
Raumtemperatur (Anhang, Abbildung A.6 und Abbildung A.7). Damit können Cr und 
Fe zur Festigkeitsteigerung durch Cr – oder Fe - Teilchen bzw. Ausscheidungen, die 
während des Drahtziehens zu Filamenten verformt werden, genutzt werden. Dies 
sollte zu keiner signifikanten Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit führen. Zhang et 
al. [105, 138] haben festgestellt, dass ein Cr - Zusatz von 1 Gew.-% zu einer Cu –
6 Gew.%Ag – Legierung einen Festigkeitanstieg von ca. 200 MPa bei φ = 5,6 und 
eine starke Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit von ca. 20% IACS verursacht. 
Um den negativen Einfluss von Cr auf die elektrischen Eigenschaften zu 
beschränken, wurden in der vorliegenden Arbeit ternäre Cu – Ag – Cr - Legierungen 
mit einem Cr – Gehalt von 0,1 Gew.-%, 0,3 Gew.-% und 0,5 Gew.-% untersucht. Im 
Fall der Cu – Ag – Fe –Legierung wurde mit 1 Gew.-%Fe gearbeitet. Die 
Legierungen wurden in der Kokille gegossen. 
Die Mikrostruktur der ternären Cu – Ag – Cr – und Cu – Ag – Fe - Legierungen 
besteht im Gusszustand aus einem Cu(Ag) – Mischkristall, Ag – reichen eutektischen 
Inseln und kleineren Teilchen (Abbildung  5.26), die laut EDX – Messungen aus Cr 
bzw. Fe bestehen. Die Größe der Cr – Teilchen schwankt zwischen 0,3 µm und 
5 µm. Die Fe – Teilchen haben eine Größe von 0,2 bis 1 µm. 
  
a)      b) 
Abbildung  5.26. Mikrostruktur im Gusszustand einer a) Cu – Ag – Cr – Legierung und 
b) einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 1 Gew.-% Fe – Legierung.  
 
Die Legierungen werden bei 850 °C für 5 h homogenisiert. Hierbei wird ein 
homogener Cu(Ag) – Mischkristall mit eingebetteten Cr – bzw. Fe - Teilchen erzeugt. 
Anschließend wurden die Cr – haltigen Legierungen bei 400 °C ausgehärtet.  
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Eine geringe Menge Cr (0,1 Gew.-%) und 1 Gew.-% Fe beeinflussen das 
Ausscheidungsverhalten in Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung nur unwesentlich 
(Abbildung  5.27). Das Gefüge ist nach längeren Glühzeiten komplett diskontinuierlich 
entmischt. Nur bei Cr – Gehalten von 0,3 und 0,5 Gew.-% kann die diskontinuierliche 
Ausscheidungsreaktion teilweise unterdrückt werden. 
 
Abbildung  5.27. Flächenanteil der diskontinuierlichen Ausscheidungen in Cu –         
7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Cr (X = 0,1, 0,3 und 0,5) und Cu – 7 Gew.-% Ag –  
1 Gew.-% Fe – Legierungen in Abhängigkeit von der Alterungszeit bei 400 °C. 
 
Die Härte wird mit steigender Glühzeit für alle Cu – Ag – Cr und Cu – Ag – Fe –
Legierungen in ähnlicher Weise geändert (Abbildung  5.28 a und b). Die maximale 
Härte der kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche wird nach 8 h erreicht und 
beträgt in Cu – Ag – Cr – Legierungen ca. 150 – 155 HV0,5. In der Cu – 7 Gew.-
% Ag – 1Gew.-% Fe – Legierung ist die Härte mit ca. 138 HV0,5 etwas niedriger 
(Abbildung  5.28b). Die diskontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche in Cu – Ag – Fe – 
sowie Cu – Ag –Cr – Legierungen mit 0,3 und 0,5 Gew.-% Cr – Zusatz weisen eine 
Härte von ca. 115 HV0,5 auf. In der Legierung mit einem Cr – Zusatz von 0,1 Gew.-
% liegt diese mit 102 HV0,5 etwas niedriger.  
Vor der Umformung zum Draht (φ = 4,97) wurden die Legierungen bei 600 °C warm 
geschmiedet (φ = 0,6), optimal wärmebehandelt (850 °C / 5 h + 400 °C / 8 h, im Fall 
der Cu – 7 Gew.-% Ag –0,1 Gew.-% Cr – Legierung 400 °C / 4 h). Die Entwicklung 
der Zugfestigkeit und der elektrischen Leitfähigkeit des Drahtes ist in Abbildung  5.29 
in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad dargestellt. Die Festigkeit der Cu –
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Ag – Cr – Legierungen mit 0,3 und 0,5 Gew.-% Cr steigt durch die Kaltumformung 
(φ = 4,97) bis auf ca. 1260 MPa an. Die Legierungen mit 0,1 Gew.-% Cr und  
1 Gew.-% Fe weisen eine niedrigere Zugfestigkeit von ca. 1190 MPa auf. Die 
Leitfähigkeit der umgeformten Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Cr –Legierung 
beträgt ca. 63% IACS. Höhere Cr – Gehalte von 0,3 und 0,5 Gew.-% Cr senken die 
Leitfähigkeit auf ca. 55% IACS ab. Für die unverformte Cu – Ag –Fe –Legierung wird 
eine Leitfähigkeit von nur 20% IACS gemessen. Die Leitfähigkeit wird durch das 
gelöste Fe und die langsam abgelaufene Ausscheidungsreaktion [139] verursacht. 
Das Anlassen bei 400 °C für 8 h ist nicht ausreichend, um das Fe vollständig aus 
dem Cu – Fe - Mischkristall auszuscheiden.  
  
a)      b) 
Abbildung  5.28. Härte HV0,5 der kontinuierlich bzw. diskontinuierlich 
ausgeschiedenen Bereiche  in a) Cu – 7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Cr - (X = 0,1, 0,3 
und 0,5) und b) Cu –7 Gew.-% Ag – 1 Gew.-% Fe – Legierungen in Abhängigkeit von 
der Alterungszeit bei 400 °C. 
 
Der hohe Anteil an kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche in Cu – Ag – Cr –
Legierungen mit hohen Cr – Gehalten führt gleichermaßen zu einer Steigung der 
Festigkeit und Abnahme der Leitfähigkeit. 
Beim Drahtziehen der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Cr - und Cu – 7 Gew.-
% Ag –0,5 Gew.-% Cr – Legierungen kam es bei höheren Umformgraden zum 
Materialversagen infolge einer stark reduzierten Duktilität, die bei φ = 4,97 ca. 1,3% 
(At) beträgt. Da die Umformung der Cr – Filamente wesentlich geringer ist als die 
vom Draht selbst, erfährt die duktilere Cu – Matrix eine höhere lokale Verformung. 
Dadurch entstehen im Draht sehr hohe lokale Spannungen, die die Duktilität der 
Legierung herabsetzen und so zum Versagen des Materials führen. 
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Abbildung  5.29. Zugfestigkeit und elektrische Leitfähigkeit von Cu – 7 Gew.-% Ag –
X Gew.-% Cr - (X=0,1; 0,3 und 0,5) und Cu – 7 Gew.-% Ag – 1 Gew.-% Fe -
Legierungen in Abhängigkeit vom logarithmischen Umformgrad. 
 
5.6 Vergleich der unterschiedlichen Zusätze  
Der Einfluss eines Zusatzes auf die Ausscheidungsreaktion wird anhand der 
Unterdrückung der diskontinuierlichen Ausscheidung (DA) bewertet. Hierfür wird der 
Flächenanteil der diskontinuierlichen Ausscheidungen im Zustand maximaler Härte 
als Maßstab verwendet. In Tabelle 14 sind die Eigenschaften der Cu –            
7 Gew.-% Ag –X – Legierungen und der Einfluss der Zusätze auf die Mikrostruktur 
zusammengefasst. 
Eine Zugabe von Zr und Y zu einer Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung führt zu einer 
praktisch vollständigen Unterdrückung der diskontinuierlichen Ausscheidung. Der 
Flächenanteil der diskontinuierlichen Ausscheidungen liegt im Bereich von 1,5% bis 
6,6%, wobei Zr eine stärkere Wirkung aufweist. Ce und Cr Zusätze bewirken lediglich 
eine geringe Unterdrückung der diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion, während 
diese durch Mg – Zusätze etwas effektiver gelingt. Fe und Ni zeigen hingegen 
praktisch keinen Einfluss auf das Ausscheidungsverhalten.  
Anhand der Zugfestigkeit und der elektrischen Leitfähigkeit der Cu – 7 Gew.-% Ag –
X – Legierungen im umgeformten Zustand ( = 5) wird im Folgenden dargestellt, in 
wie fern durch ein gezieltes Einstellen der Mikrostruktur eine Kontrolle der 
Eigenschaften des optimal thermisch behandelten und kalt gezogenen 
Leitermaterials möglich ist. Durch Zusätze mit einem Gewichtsanteil von 0,1% ist das 
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Umformvermögen in der Regel ausreichend. Ausnahme ist ein Zusatz von   
0,1 Gew.-% Y, wo das Umformvermögen gering ist. Die elektrische Leitfähigkeit wird 
für alle Zusätze in diesem Bereich mit Ausnahme von Zr um 2 – 4% IACS abgesenkt, 
während die Zugfestigkeit im Fall von Y um 80 MPa gesteigert und im Fall von Ce um 
120 MPa abgesenkt wird. Der Zusatz von 0,1 Gew.-% Zr alleine führt zu einem 
starken Anstieg der Festigkeit auf 1370 MPa. Allerdings ist für diese Legierung die 
Leitfähigkeit mit 57% IACS am geringsten. 
Größere Anteile der Zusätze anderer Elemente führen auch zu einer höheren 
Zugfestigkeit. So wird für eine Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,3 Gew.-% Cr – Legierung eine 
Zugfestigkeit von 1250 MPa gemessen. Die Leitfähigkeit dieser Legierung liegt mit 
54% IACS unter der Leitfähigkeit der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – 
Legierung bei gleichzeitig geringerer Zugfestigkeit.  
Aufgrund des Vergleichs der Eigenschaften der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierungen mit 
unterschiedlichen Zusätzen kann gefolgert werden, dass der Zusatz von Zr in Bezug 
auf die Verbesserung der Eigenschaften der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung am 
besten geeignet ist.  
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Tabelle 14. Einfluß der Zusätze auf Mikrostruktur und Eigenschaften der Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung. 
Einfluss auf Ausscheidungsreaktion Einfluss auf die Eigenschaften 
Zusatzelement Gew.-% 
DA 
Flächenanteil der DA im 
Zustand max. Härte 
Zugfestigkeit,  
MPa  
φ = 5 
Leitfähigkeit, 
% IACS 
φ = 5 
Herstellungsroute 
Verhalten bei der 
Umformung 
(Umformvermögen) 
Cu – 7 Gew.-% Ag 
(Referenz) 
____ ____ 96% 1219  68,7 SG + WS + 770 °C / 5 h + 400 °C / 8 h     
Zr 0,1 Stark unterdrückt 1,5% 1363 56,8 KG + WS + 850 °C / 5 h + 400 °C / 18 h   ausreichend 
0,1 Stark unterdrückt 6,6% 1284 62,9 gering 
Y 
0,3 Stark unterdrückt 2,8% ____ ____ 
KG + WS + 850 °C / 5 h + 400 °C / 18 h   
unzureichend  





67% ____  ____ 
KG + WS + 850 °C / 5 h + 400 °C / 18 h   
unzureichend  
















66,3% 1263 62,9 KG + WS + 850 °C / 5 h + 400 °C / 4 h ausreichend 
Mg 
0,3 unterdrückt 17% 1214 57,1 KG +  850 °C / 5 h + 400 °C / 8 h ausreichend 









69,2% 1253 55 
KG +  WS + 850 °C / 5 h + 400 °C / 8 h gering  
Fe 1 geringer Einfluss  80% 1186 20 KG +  850 °C / 5 h + 400 °C / 8 h ausreichend 






Anteil der ternären Phase zu minimieren  
Drahtes zu erhöhen.  
In Abschnit  
der 
Cu  
einerseits die kontinuierlic  
Anteil der ternären Phase minimal ist, wur
Legierungen mit verschiedenen Zr 
0,3) untersucht. Zr wurde in Form einer Cu 
zugegeben, die während des Indu
einer homogenen Verteilung des Zr
XAbbildung 
Abhängigk
ab einem  Zr 
Legierung mit 0,3   
0,05 Gew.-% Zr kann die ternäre 
6.1 Optimierung des Zr - Gehaltes 
6 Optimierung von Cu – Ag – Zr – Legierungen 
bbildung  6.1. a) Flächenanteil der ternären Cu4AgZr – Phase und b) Flächenanteil 
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Neben dem Anteil der ternären Phase bestimmt auch der Anteil der diskontinuierlich 
ausgeschiedenen Zellen die Eigenschaften der Legierung. Der Flächenanteil der 
diskontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche der Cu – 7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Zr –
Legierungen, die homogenisiert (850 °C / 5 h) und anschließend (400 °C / 18 h) 
ausgehärtet wurden, ist in Abbildung  6.1b in Abhängigkeit vom Zr – Gehalt 
dargestellt. Eine binäre Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung sowie eine Legierung mit 
0,02 Gew.-% Zr entmischen komplett diskontinuierlich. Ein Zr – Zusatz von 
0,05 Gew.-% führt zur Unterdrückung der diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion. 
Der Flächenanteil der diskontinuierlich ausgeschiedenen Zellen beträgt deutlich 
weniger als 10%; die Ausscheidungsreaktion verläuft überwiegend kontinuierlich. 
Höhere Zr –Konzentrationen führen zu keiner weiteren Änderung. Demzufolge reicht 
ein Zusatz von 0,05 Gew.-% Zr aus, um die diskontinuierliche Ausscheidung zu 
unterdrücken. Gleichzeitig kann die Cu4AgZr – Phase bei diesem niedrigen Zr –
Gehalt vermieden werden.  
Um die Auswirkung der Zr – Zusätze auf die Leitereigenschaften zu bestimmen, 
wurde die betrachtete Reihe der Cu – Ag – Zr – Legierungen optimal 
wärmebehandelt (850 °C / 5 h + 400 °C / 18 h) und anschleißend zum Draht 
umgeformt. Abbildung  6.2 zeigt die Zugfestigkeit und die Bruchdehnung der bis zu 
 = 4,97 umgeformten Legierungen in Abhängigkeit vom Zr – Gehalt.  
 
Abbildung  6.2. Zugfestigkeit und Bruchdehnung der mit bei einem logarithmischen 
Umformgrad von  = 4,97 umgeformten Drähte in Abhängigkeit vom Zr – Gehalt. 
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Die Zugfestigkeit einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr - Legierung ist um ca. 
100 MPa höher als die der binären Legierung, was durch eine vorwiegend 
kontinuierlich abgelaufene Ausscheidungsreaktion verursacht wird (Abbildung  6.1b). 
Mit zunehmendem Zr – Gehalt nehmen die Festigkeit, sowie die Bruchdehnung und 
die plastische Dehnung bei der maximalen Spannung ab.  
Der Umformgrad mit dem die Legierungen umgeformt werden, beeinflusst die 
elektrische Leitfähigkeit der Legierungen nachhaltig (Abbildung  6.3). Obwohl die 
Leitfähigkeit mit steigendem Zr – Gehalt abnimmt, zeigt eine Legierung mit 
0,02 Gew.-% Zr nahezu die gleiche Leitfähigkeit wie die binäre Cu – 7 Gew.-% Ag –
Legierung.  
 
Abbildung  6.3. Leitfähigkeit verschiedener Cu – 7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Zr –
Legierungen (X = 0, 0,02, 0,05, 0,22) in Abhängigkeit vom Umformgrad.  
 
Durch den Zusatz vom 0,05 Gew.-% Zr nimmt die Leitfähigkeit der Legierungen 
unabhängig von Umformgrad um ca. 9% IACS ab. Durch einen noch höheren Zr –
Gehalt wird die Leitfähigkeit nicht weiter beeinflusst. Demzufolge beeinflusst Zr die 
elektrische Leitfähigkeit nur durch die Veränderung der Ausscheidungsreaktion und 
die daraus resultierende Änderung der Mikrostruktur.  
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6.2 Berechnung des elektrischen Widerstandes 
Um den Einfluss der Mikrostruktur auf die elektrische Leitfähigkeit der Cu – Ag –
Legierungen zu quantifizieren, wurden die verschiedene Beiträge zum elektrischen 
Widerstand einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Legierung berechnet und 
mit den gemessenen Werten verglichen.  
Der defektbedingte spezifische elektrische Widerstand   ergibt sich aus der Summe 
der einzelnen Beiträge durch die verschiedenen Defekte [9,78,134,140,141,142] 
(Abschnitt  2.6, Gl.( 11)). Im Fall einer Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr –
Legierung kann der spezifische elektrische Widerstand   auf Basis von 
Standardmodellen [9,140-142] berechnet werden zu: 
 
 VUGSizeKGASZrLSVGMK   0     (26) 
 
Hierzu sind:  - spezifischer Widerstand der Matrix, o i  Beiträge zum Widerstand 
durch Mischkristallbildung (i = MK), Versetzungen (i = VG), Leerstellen (i = LS), Zr –
Atome (i = Zr), Ag – Ausscheidungen (i = AS), Korngrenzen (i = KG), „Size – effect“ 
(i = Size) und Verunreinigungen (i = VUG). 
 
Der spezifische elektrische Widerstand der Matrix kann aus den Volumenanteilen 
von Cu V  = 0,957 und Ag VCu Ag = 0,042 durch lineare Interpolation der spezifischen 
Widerstände von reinem Cu (  = 16,67 nΩm [143Cu ]) und reinem Ag 
( Ag  = 15,59 nΩm [143]) bestimmt werden. Damit beträgt der Widerstand der Matrix 
 = 16,62 nΩm. o
Der Beitrag zum Widerstand durch die Bildung des Cu(Ag) – Mischkristalls kann 








 ,0  (27) 
 
Hierzu sind:  - Atomanteil von Ag im Mischkristall, Agax , a/  = 2,63 nΩm -  atomare 
Widerstandserhöhung durch Lösung von Ag in Cu [143]. 
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Da die Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr -  Legierung bei 400 °C geglüht wurde, 
beträgt der atomare Gehalt von Ag in Cu 0,59 At.-% (1 Gew.-% Ag). Der Beitrag zum 
Widerstand aufgrund der Mischkristallbildung ist MK  = 1,555 nΩm. 
Die plastische Verformung, die während der Umformprozesse auftritt, verursacht eine 
Erhöhung der Versetzungs – und Leerstellendichte. Die Erhöhung des spezifischen 




   (28) 
 
Hierbei sind:  - Versetzungdichte, cmN -2; n/  -  Versetzungswiderstand in Cu, 
Ωcm3. Unter der Annahme, dass die Versetzungen größtenteils gemischten 
Charakter (Stufen – und Schraubenversetzungen) aufweisen, gilt für den 
Versetzungswiderstand in Cu n/  = 1,5*10
-20 Ωcm3 [78]. Die Versetzungsdichte  in 
der Legierung liegt im unverformten Zustand bei ca.  = 5*10N 9 cm2, wodurch der 
Widerstand um VG  = 0,00075 nΩm erhöht wird. In einer bis zu φ = 5 umgeformten 
Legierung beträgt die Versetzungsdichte ca.  = 3*10N 12 cm2. In diesem Fall beträgt 
die Erhöhung des Widerstandes aufgrund der Versetzungen VG  = 0,45 nΩm.  
Der Widerstandszuwachs durch Leerstellen kann bestimmt werden [144] nach: 
 
  )()(0 TcTc LSSLSLS    (29) 
 
Hierbei sind:  - Leerstellenkonzentration;  - Schmelztemperatur, K; LSc ST T  -
Temperatur der Widerstandsmessung, K. Der quantifizierte Zusammenhang 
zwischen der Anzahl der gebildeten Leerstellen und der plastischen Deformation ist 
noch nicht bekannt. Die größte Anzahl der Leerstellen wird in einem Metall 
geringfügig unter der Schmelztemperatur beobachtet. Die Leerstellenkonzentration 















00 expexp)(  (30) 
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0H = 1,28 eV ist die Leerstellenbildungsenthalpie in Cu [77] und  ist die 




144,77]. Mit  = 1359 K und ST T  = 298 K wird der Beitrag zur Widerstandserhöhung 
aufgrund der Erhöhung der Leerstellenkonzentration von  auf  
bestimmt. Dieser beträgt 
)(TcLS )( SLS Tc
LS  = 0,028 nΩm. 
Der Beitrag der Korngrenzen zum Widerstand ist proportional zur Korngrenzenfläche 
 pro Kornvolumeneinheit V  und zum materialabhängigen spezifischen 
Korngrenzenwiderstand 
S
CuKG , , der für Kupfer 3,12*10










CuKGKG ,  (31) 
 
Unter der Annahme, dass die Kornform durch ein Thetrakaidecahedron beschrieben 







  (32) 
 : Korndurchmesser d
 
Der mittlere Korndurchmesser  nach der Wärmebehandlung ( = 0) beträgt ca.  
350 µm. Die Änderung der Kornform durch die Umformung wird durch das Modell 











exp  dd  (33) 
 
Wird eine Legierung z.B. bis auf  = 5 umgeformt, liegt der mittlere Korndurchmesser 
 bei ca. 29 µm. Unter diesen Annahmen beträgt der Beitrag der Korngrenzen zum 
Widerstand 
d
KG  = 0,0042 nΩm ( = 0) und KG  = 0,051 nΩm ( = 5). 
Ausscheidungen beeinträchtigen die elektrische Leitfähigkeit, da die 
Leitungselektronen an den Phasengrenzflächen gestreut werden. Der Beitrag der 
Ausscheidungen zum Widerstand ist aus der Abnahme der Leitfähigkeit der Cu –
6. Optimierung von Cu – Ag – Zr - Legierungen 137 
7 Gew.-% Ag – X Gew.-% Zr - Legierung im Bereich von 0 ≤ X ≤ 0,05 Gew.-% Zr zu 
sehen (siehe Abbildung  6.3). Die Änderung der elektrischen Leitfähigkeit wird durch 
die Bildung der unterschiedlichen Ausscheidungen erklärt. Im Fall der Cu –           
7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Legierung dominieren die kontinuierlichen 
Ausscheidungen. Die Ag – Ausscheidungen werden während der Umformung zu 
langen Filamenten umgeformt (siehe Abschnitt  5.2.2). Dabei wird sowohl ihre Dicke 
von 10 – 15 nm als auch der Abstand zwischen den Ausscheidungen, der bei ca. 
110 nm liegt, reduziert. Schon nach einem logarithmischen Umformgrad von φ = 2 
beträgt der mittlere Abstand zwischen den Filamenten etwa 40 nm und liegt damit in 
der Größenordnung der mittleren freien Weglänge der Leitungselektronen in Kupfer 
bei Raumtemperatur. Die TEM – Untersuchungen der kalt gezogenen Drähte aus der 
Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,1 Gew.-% Zr – Legierung (siehe Abschnitt  5.2.2) haben 
gezeigt, dass der Abstand zwischen den Ag – Filamenten nach einem 
logarithmischen Umformgrad von  = 5 um einen Faktor 3 – 4 kleiner (10 – 15 nm) 
als die mittlere freie Weglänge der Elektronen in Kupfer bei Raumtemperatur ist [59]. 
Jede weitere Verformung der Legierung führt zu einer weiteren Reduktion des 
Filamentabstands und verursacht eine Zunahme des elektrischen Widerstandes. Der 
tatsächlich gemessene Wert wird jedoch von der endlichen Länge der Ag – 
Filamente beeinflusst.  
Der eigentliche Beitrag der Ausscheidungen zum elektrischen Widerstand wird durch 
















f  (34) 
 
Hierbei sind:  - Volumenanteil der Ag – Ausscheidungen;  -
Entmagnetisierungsfaktor. Im Fall kugelförmiger Teilchen ist  = 1 / 3. Dies ist für 
die Ag – Ausscheidungen bei  = 0 der Fall. Der nominale Ag – Gehalt in der 
Legierung beträgt 4,25 At.-%. Nach der Aushärtung bei 400 °C für 18 h verbleiben 
0,59 At.-% Ag im Mischkristall. Daher beträgt der Volumenanteil der Ag –
Ausscheidungen 3,66 At.-%. Der durch die Ausscheidungen bedingte Anteil am 
Widerstand beträgt somit 
f N
N
AS  = 0,964 nΩm bei  = 0. Da die Ag – Ausscheidungen 
während der Umformung in die Länge gezogen und parallel zur Drahtachse 
ausgerichtet werden, kann der Entmagnetisierungsfaktor für lange Ellipsoide parallel 
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zur Stromrichtung (  = 0) für  > 0 für die Berechnung verwendet werden. 
Infolgedessen beträgt die Widerstandserhöhung infolge von Ausscheidungen im 
stark verformten Zustand 
N
AS  = 0,63 nΩm. 
Des Weiteren muss die Streuung der Elektronen an Phasengrenzflächen zwischen 
der Cu - Matrix und den Ag – Ausscheidungen berücksichtigt werden, was wiederum 
vom Umformgrad abhängt. Mit zunehmender Umformung werden die ungestörten 
Bereiche der Matrix kleiner und der Widerstand nimmt zu. Dieser Zusammenhang 
wurde anhand dünner Drähte und Schichten beobachtet [148,149,150] und wird als 
„size effect“ bezeichnet, der berechnet werden kann zu [148,149,150]:  
 








310   (35) 
 
Hierbei sind: p  = 0,8 – 0,95 - Wahrscheinlichkeitsfaktor;  = 40 nm - mittlere freie 
Weglänge der Elektronen in Cu bei Raumtemperatur; 
l
  - Abstand zwischen den 
Phasengrenzflächen. Der Abstand zwischen den Ag – Ausscheidungen nach der 
Aushärtung bei 400 °C beträgt ca. 110 nm. Während der Umformung werden die 
Ag –Ausscheidungen zu Filamenten verformt, die parallel zur Drahtachse liegen. Die 
Veränderung der Abstände zwischen den Ag – Filamenten kann nach Gl.( 33) unter 
Berücksichtigung der Umformung berechnet werden. Der Wahrscheinlichkeitsfaktor 
beträgt im Fall der Cu – Ag - Legierungen p  = 0,85 [142]. Unter Berücksichtigung 
dieser Größen können Beiträge zum Widerstand durch den „size effect“ von 
Size  = 0,68 nΩm für  = 0 und von Size  = 8,241 nΩm für  = 5 berechnet werden. 
Die Summe der einzelnen Beiträge zum Widerstand kann die gemessenen Werte gut 
annähern. Für  = 0 wird   = 20 nΩm ( Exp  = 21 nΩm) und für  = 5 wird 
  = 27 nΩm ( Exp  = 30 nΩm). Die Abweichungen beruhen auf Verunreinigungen in 
den Legierungen und auf der Tatsache, dass der Widerstandsbeitrag aufgrund des 
„size effects“ nicht exakt für die gegenwärtige Anordnung zutrifft. 
Die Abnahme der Leitfähigkeit mit steigendem Umformgrad wird überwiegend durch 
den „size effect“ verursacht. Die Bildung eines Mischkristalls, sowie der 
ausgeschiedene Ag – Anteil beeinflussen den elektrischen Widerstand nur 
unwesentlich.  
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6.3 Einfluss von Zwischenglühungen auf die mechanischen und 
elektrischen Eigenschaften der Cu – 7 Gew.-% Ag –    
0,05 Gew.-% Zr – Legierung 
Die Leitfähigkeit von stark verformten Cu – Ag – Legierungen kann durch eine 
Schlussglühung im Temperaturbereich von 200 – 300 °C ohne eine drastische 
Abnahme der Festigkeit verbessert werden (s. Abschnitt  5.2.4). Demzufolge könnte 
durch eine Zwischenglühung, die nach einem gewissen Umformgrad, aber vor dem 
Ende der Umformung durchgeführt wird, die elektrische Leitfähigkeit von Cu – Ag –
Zr – Legierungen verbessert werden. Um dies zu untersuchen, wurden optimal 
wärmebehandelte Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Legierungen bei 200 °C, 
250 °C und 300 °C für 2 h nach einem logarithmischen Umformgrad von  = 2,97 
(Serie 1) bzw.  = 4,03 (Serie 2) geglüht. Danach wurden die Drähte weiter 
umgeformt. Tabelle 15 fasst die Ergebnisse zusammen und zeigt die Zugfestigkeit, 
die Bruchdehnung und die elektrische Leitfähigkeit für beide Serien und das ohne 
Zwischenglühung umgeformte Referenzmaterial für verschiedene Umformgrade 
( = 2,97,  = 4,03,  = 4,98 und  = 5,82). 
Eine Glühung bei 200 °C nach  = 2,97 (Serie 1) hat bezogen auf das 
Referenzmaterial keinen Einfluss auf die Zugfestigkeit und die elektrische 
Leitfähigkeit des Drahtes. Erst durch eine Glühung bei Temperaturen von 250 °C 
oder 300 °C nimmt die Festigkeit ab. Die elektrische Leitfähigkeit wird lediglich durch 
eine Glühung bei 300 °C leicht verbessert. Unabhängig von der Temperatur nimmt 
die Bruchdehnung ab. Die Änderung der Eigenschaften ist auf die Mikrostruktur 
zurückzuführen, die im Zusammenhang mit der Schlussglühung ausführlich 
untersucht wurde (siehe Abschnitt  5.2.3). Die nach der Glühung gezogenen Drähten 
zeigen bei  = 4,03 eine niedrigere Festigkeit, aber eine höhere Dehnung und 
elektrische Leitfähigkeit als die Referenzlegierung. Erst bei  = 4,97 erreicht die 
Festigkeit der bei 200 °C und 250 °C geglühten Drähte das Niveau des 
Referenzmaterials. Die Dehnung und die elektrische Leitfähigkeit der 
zwischengeglühten Proben ist weiterhin höher. Der bei 300 °C geglühte Draht kann 
bis auf  = 5,82 kalt umgeformt werden und erreicht eine ca. 50 MPa höhere 
Festigkeit als das Referenzmaterial. Letzteres kann wegen der mangelhaften 
Umformbarkeit nicht auf den gleichen Umformgrad gezogen werden. Nach einem 
Umformgrad von  = 4,97 liegt die Leitfähigkeit des zwischengeglühten Drahtes mit 
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ca. 61% IACS höher als die des Referenzmaterials. Die bei 200 °C und 250 °C 
geglühten Drähten konnten zwar bis auf  = 5,82 gezogen werden, zeigten aber 
einen spröden Bruch während des Zugversuches. 
 
Tabelle 15. Zugfestigkeit Rm, Bruchdehnung At und elektrische Leitfähigkeit  der 
Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Legierung nach unterschiedlicher 
Vorbehandlung. 
Serie 1 
Glühung bei  = 2,97 
Temperatur (t = 2 h) 
Serie 2 
Glühung bei  = 4,03 





200 °C 250 °C 300 °C 200 °C 250 °C 300 °C 
Referenz
 = 2,97 Rm, MPa 
At, % 






















 = 4,03 Rm, MPa 
At, % 
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At, % 






















 = 5,82 Rm, MPa 
At, % 























Glühungen bei 250 °C und 300 °C nach einer Umformung bis  = 4,03 führen zu 
einer Verringerung der Zugfestigkeit. Die elektrische Leitfähigkeit steigt schon nach 
der Glühung bei 200 °C an und nimmt mit zunehmender Glühtemperatur weiter zu. 
Durch die Umformung bis auf  = 4,97 wird für den bei 200 °C geglühten Draht eine 
Festigkeit von 1345 MPa gemessen. Diese entspricht der Festigkeit eines bis auf 
 = 5,82 gezogenen Drahtes aus der Serie 1 (300 °C nach  = 2,97) und liegt ca. 
50 MPa höher als die Zugfestigkeit der Referenzprobe bei  = 4,97. Ein bei 200 °C 
geglühter Draht der Serie 2 weist eine höhere Dehnung auf als ein Draht mit gleicher 
Festigkeit aus Serie 1. Die weitere Umformung der nach  = 4,03 geglühten Drähte 
führt zu einer weiteren Steigerung der Festigkeit. Dabei erreichen die bei 200 °C und 
250 °C geglühten Drähte eine Festigkeit von über 1400 MPa bei gleicher Dehnung 
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und elektrischer Leitfähigkeit wie der bei 300 °C geglühte Draht aus Serie 1 bei 
gleichem Umformgrad. Der bei 300 °C geglühte Draht aus Serie 2 weist zwar eine 
niedrigere Festigkeit von 1308 MPa auf, hat aber eine um ca. 4% IACS höhere 
elektrische Leitfähigkeit von 64% IACS. 
Es konnte gezeigt werden, dass eine Zwischenglühung nach  = 4,03 zu einer 
besseren Eigenschaftskombination nach höheren logarithmischen Umformgraden 
führt als eine frühere Zwischenglühung nach  = 2,97. Die erreichte Zugfestigkeit von 
1416 MPa und eine Leitfähigkeit von ca. 60% IACS (bei  = 5,82 mit einer 
Zwischenglühung bei 200 °C für 2 h nach  = 4,03) ist vergleichbar mit den 
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7 Eigenschaften von rechteckigen Cu – Ag - und Cu – Ag –
 Zr - Leitern  
7.1 Mechanische und elektrische Eigenschaften 
Die bisher gezeigten Eigenschaften der Cu – 24 Gew.-% Ag -, Cu – 7 Gew.-% Ag -
und Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Legierungen wurden an gezogenen 
Drähten mit rundem Querschnitt gemessen. Die Anwendung als Leitermaterial in 
gepulsten Hochfeldmagneten setzt aber einen rechteckigen Leiterquerschnitt voraus. 
Hierdurch können die während des Pulses herrschenden Spannungen homogener 
verteilt und ein höherer Füllfaktor erreicht werden. Beides erlaubt eine höhere 
magnetische Flussdichte bei gleich bleibenden Drahteigenschaften. Folglich werden 
die Legierungen auf einen rechteckigen Querschnitt kalt gezogen. Die in Abschnitt 
 4.5 ermittelten optimalen Ziehparameter werden auch hier verwendet. Die Details der 
Drahtherstellung können aus Abbildung  7.1 entnommen werden. Die 






Drahtziehen Rundquerschnitt (d=5,7mm auf d=5,4mm)
Strangguss (d=17,7mm)
Überdrehen (d=16mm)









Drahtziehen Rundquerschnitt (d=8,9mm auf d=5,4mm)




Drahtziehen Rundquerschnitt (d=8,9mm auf d=5,4mm)
Drahtziehen Rechteckquerschnitt (6x4mm auf 3x2mm)
Wärmebehandlung (850°C/5h/Ar + 400°C/18h/Ar)
Schmieden (d=18,2mm)
 
           a)                b)                c) 
Abbildung  7.1. Herstellungsroute der a) Cu – 24 Gew.-% Ag -, b) Cu – 7 Gew.-% Ag - 
und c) Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Legierungen. 
 
Außer der Optimierung der zuvor genannten Ziehparameter wurde der Übergang 
zum Rechteckquerschnitt bei einem Durchmesser von 5,4 mm realisiert. Der 
Übergang zu einem rechteckigen Querschnitt bei großen Querschnitten wird bei 
einer höheren Duktilität des Materials realisiert, wodurch die Gefahr des Versagens 
während des Ziehens minimiert wird. Dies gilt besonders für die Cu –            
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24 Gew.-% Ag – Legierung. Dabei wurde davon ausgegangen, dass die weitere 
axialsymmetrische Umformung der nunmehr rechteckigen Querschnitte unter 
günstigeren Spannungsbedingungen stattfindet als der vorausgehende Übergang 
vom runden zum rechteckigen Querschnitt. 
Durch die unterschiedlichen Abmessungen des Ausgangsmaterials (Strangguss oder 
Kokillenguss) ergeben sich unterschiedliche logarithmische Umformgrade, bis der 
Querschnitt von 3 mm x 2 mm x R 0,5 mm erreicht ist. Die Gusstechnologie, der 
Ausgangsdurchmesser, sowie der bis zu einem Querschnitt von 
3 mm x 2 mm x R 0,5 mm aufgebrachte Umformgrad sind für die drei Legierungen in 
Tabelle 16 angegeben. 
 
Tabelle 16. Gusstechnologie, Ausgangsdurchmesser und nach der 
Wärmebehandlung aufgebrachter Umformgrad  der auf einen Querschnitt von 




Cu – 24 Gew.-% Ag Strangguss 17,7 3,55 
Cu – 7 Gew.-% Ag Kokillenguss 50 4,67 
Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr Kokillenguss 30 4,27 
 
An den bis auf einen Querschnitt von 3 mm x 2 mm x R 0,5 mm rissfrei gezogenen 
Legierungen wurden die mechanischen und elektrischen Eigenschaften bei 
Raumtemperatur und bei 77 K ermittelt.  
Abbildung  7.2 zeigt die bei Raumtemperatur (a)) und bei 77 K (b)) unter 
Zugbeanspruchung gemessenen Spannungs – Dehnungs – Kurven. Die aus den 
Zugversuchen ermittelten Kennwerte und die elektrische Leitfähigkeit der 
Legierungen sind in Tabelle 17 zusammengestellt.  
Eine leicht ansteigende Tendenz der Streckgrenze Rp0,2 und der Zugfestigkeit Rm ist 
von Cu – 24 Gew.-% Ag über Cu - 7 Gew.-% Ag zu Cu – 7 Gew.-% Ag –       
0,05 Gew.-% Zr zu erkennen. Die maximale Zugfestigkeit von ca. 1200 MPa weist 
der Cu –7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Draht auf. Die elektrische Leitfähigkeit bei 
Raumtemperatur ist um ca. 2 – 3% IACS geringer als von Zr – freien Legierungen. 
Die gesamte Bruchdehnung beträgt bei allen drei Legierungen ca. 2,5%. Die 
Streckgrenze, die Zugfestigkeit und die elektrische Leitfähigkeit sind bei 77 K höher 
als bei Raumtemperatur, die Dehnungswerte sind dagegen bei 77 K etwas geringer. 
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Die tiefe Temperatur ändert nichts an der Relation der Eigenschaften der drei 
Legierungen untereinander. So weist z.B. die Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr –
Legierung für beide Temperaturen die höchste Zugfestigkeit auf. 
  
a)      b) 
Abbildung  7.2. Spannungs – Dehnungs - Kurven der Legierungen Cu – 24 Gew.-
% Ag, Cu – 7 Gew.-% Ag und Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr a) bei 
Raumtemperatur und b) bei 77 K. 
 
Tabelle 17. Aus Zugversuchen ermittelte mechanische Kennwerte und elektrische 
Leitfähigkeit für Cu – 24 Gew.-% Ag, Cu – 7 Gew.-% Ag und Cu – 7 Gew.-% Ag –
0,05 Gew.-% Zr bei Raumtemperatur und bei 77 K. 
Temperatur Raumtemperatur 77 K 
Legierung Cu24Ag Cu7Ag Cu7Ag005Zr Cu24Ag Cu7Ag Cu7Ag005Zr
Probenummer 1 2 1 2 1 2 3 1 1 2 1 
Rp0,2, MPa 994 995 1057 1054 1057 1053 1053 1259 1263 1263 1332 
Rm, MPa 1084 1090 1145 1143 1189 1185 1182 1357 1367 1374 1427 
E, GPa 96 102 109 111 104 104 102 121 117 115 132 
Agpl, % 0,8 0,8 0,6 0,6 1,1 0,9 0,7 0,6 0,4 0,5 0,5 
Agt, % 1,9 1,9 1,7 1,7 2,2 2,1 1,9 1,7 1,6 1,7 1,6 
Atpl, % 1,7 1,5 1,7 1,7 2,1 1,5 1,4 1,0 1,3 1,0 0,7 
At, % 2,6 2,4 2,5 2,4 3,0 2,5 2,4 2,0 2,2 2,1 1,7 
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7.2 Ermüdungsverhalten von Cu – Ag – Leitermaterialien 
Die Leitermaterialien sollen für den Bau von gepulsten Magnetspulen verwendet 
werden. Durch einen Magnetpuls wird der Leiter schlagartig stark mechanisch 
beansprucht und dann wieder entlastet. Um die Lebensdauer der Spule unter diesen 
Bedingungen abschätzen zu können, wird das Verhalten des Leiters unter zyklischer 
Belastung untersucht. Die rechteckigen Drähte der Cu – 7 Gew.-% Ag -, Cu – 
7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr - und Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierungen wurden 
bezüglich ihres Ermüdungsverhaltens von Frau K. Heinze im Rahmen ihrer 
Diplomarbeit charakterisiert [151]. Die Ermüdungsversuche wurden als 
Einstufenversuche mit konstanter maximaler Spannung durchgeführt. Die 
spannungskontrollierten Ermüdungsversuche erfolgen nur im Zugschwellbereich bei 
zwei verschiedenen Lastverhältnissen R = 0,1 (R=min/max) und R = 0,5. Abbildung 
 7.3 zeigt die Spannungs - Lebensdauerkurven (Wöhlerkurven) für die Cu -             
7 Gew.-% Ag -, die Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr - und die Cu –         
24 Gew.-%Ag – Legierung. Die Lebensdauer bei Maximalspannung ist für diese 
Legierungen in Tabelle 18 dargestellt. Unter einer Beanspruchung mit einer 
Maximalspannung von 1174 MPa, die auf dem Niveau der Zugfestigkeit liegt, hält die 
Cu – 7 Gew.-% Ag –0,05 Gew.-% Zr - Legierung einer Lastschwingungsspielzahl von 
NB = 2-3103 stand. Auf Grund der geringeren Zugfestigkeit wurden die Cu –    
7 Gew.-% Ag - und die Cu –24 Gew.-% Ag - Legierungen mit einer entsprechend 
niedrigeren Maximalspannungen von 1144 MPa bzw. 1078 MPa ermüdet. Die Cu –            
7 Gew.-% Ag -Legierung zeigt eine geringfügig höhere Lebensdauer von ca. 
NB = 4103 Zyklen und die Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung hält NB = 7-8103 
Schwingspielen stand. Bei einem höheren Lastverhältnis von R = 0,5 wird in allen 
Legierungen eine höhere Lebensdauer für eine konstante Maximalspannung erreicht. 
Auch hier weist die Cu –24 Gew.-% Ag - Legierung eine geringfügig höhere 
Lebensdauer auf. Der Abfall der Wöhlerkurve verdeutlicht, dass die Cu – Ag -
Legierungen einen deutlichen Ermüdungseffekt zeigen. Mit abnehmender 
Spannungsamplitude a=(max-min)/2, die durch geringere Maximalspannungen 
eingestellt wird, nimmt die Lebensdauer der Drähte zu. Dies ist für die Anwendung 
von untergeordneter Bedeutung, da die Spulen in der Regel mit hohem Feld gepulst 
werden. Die Spulen sind so ausgelegt, dass der Leiter maximal mechanisch belastet 
wird. Damit wird die Lebensdauer der Spule, bzw. des Drahtes durch die erträgliche 
Lastschwingungsspielzahl bei maximaler Spannungsamplitude bestimmt. 
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Eine Analyse der Bruchflächen zeigt, dass der Ermüdungsbruch durch 
Quasispaltbruch bei rascher Ermüdungsrissausbreitung und der Gewaltbruch als 
energiearmer Wabenbruch erfolgten. Eine typische Bruchfläche ist in Abbildung  7.4 
für eine bei 0,3 Rm ermüdete Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr - Legierung 
gezeigt. 
Die Rissbildung wird in der Regel an der Drahtoberfläche nahe oder an den Kanten 
initiiert (Abbildung  7.4b). Die entlang der Drahtkanten verlaufenden Längs - und 
Querrisse deuten auf eine an den Kanten vorherrschende inhomogene Verformung 
hin. Diese kann eine Folge des Ziehens von Drähten mit rechteckigem Querschnitt 
sein oder durch den Übergang von runden auf eckige Ziehsteine verursacht werden.  
 
a)       b) 
 
c) 
Abbildung  7.3. Wöhlerkurven von a) Cu – 7 Gew.-% Ag (getestet bei einer 
Prüffrequenz von 1Hz bzw. 10 Hz), b) Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr (getestet 
bei einer Prüffrequenz von 10 Hz) und c) Cu – 24 Gew.-% Ag – Legierungen 
(getestet bei einer Prüffrequenz von 10 Hz) c). 
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Die Ermüdungsversuche zeigen, dass Drähte der untersuchten Cu – Ag -
Legierungen bei einer Maximalspannung von ca. 1 GPa mehr als 1000 Zyklen 
aushalten. Damit erfüllen die Drähte die genannten Anforderungen für den Einsatz in 
gepulsten Hochfeldmagneten [11,152]. 
 
Tabelle 18. Lebensdauer der Cu – Ag – Legierungen bei maximaler Spannung für 
zwei Lastverhältnisse (R = 0,1 und 0,5). 
Legierung R = 0,1 R = 0,5 
Cu – 7 Gew.-% Ag –
 0,05 Gew.-% Zr 
max = 1174 MPa 
NB = 2-3103 
a = 528 MPa; min = 118 MPa 
NB = 1104 
a = 294 MPa; min = 586 MPa 
Cu – 7 Gew.-% Ag 
max = 1144 MPa 
NB = 4103 
a = 515 MPa; min = 114 MPa 
NB = 1-2104 
a = 286 MPa; min = 572 MPa 
Cu – 24 Gew.-% Ag  
max = 1087 MPa 
NB = 7-8103 
a = 489 MPa; min = 109 MPa 
NB = 1-3104 
a = 272 MPa; min = 543 MPa 
 
  
a)                                                           b) 
Abbildung  7.4 REM - Aufnahmen a) der Bruchfläche einer bei 0,3 Rm ermüdeten 
Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr – Legierung, sowie b) eines Oberflächenrisses 
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8 Zusammenfassung 
In der vorliegenden Arbeit wurde eine Technologie zur Herstellung hochfester und 
hochleitfähiger Leiter aus Cu – Ag – Legierungen für den Einsatz in einem 
Hochfeldmagneten erarbeitet und optimiert. Der entscheidende Unterschied und 
damit größte Vorteil gegenüber anderen Herstellungsverfahren der Cu – Ag - Leiter 
besteht darin, ein optimales Gefüge durch eine geeignete Wärmebehandlung noch 
vor der Umformung zum Draht einzustellen. Dadurch wird eine Herstellung von 
Drähten ermöglicht, die den Anforderungen für den Einsatz in einem 
Hochfeldmagneten genügen können und in einem großtechnischen Maßstab 
verfügbar sind.   
Die Herstellung der Cu – Ag - Leiter umfasst folgende Schritte: Gussstückerzeugung, 
Wärmebehandlung und anschließende Umformung zum Draht. Das optimale Gefüge 
vor der Umformung soll möglichst viele Phasengrenzflächen aufweisen, um durch die 
anschließende Umformung das komplette Verfestigungspotenzial des Werkstoffs 
ausnutzen zu können. Dies wurde durch die Erzeugung feiner kontinuierlicher Ag –
Ausscheidungen in der Cu - Matrix während der Wärmebehandlung realisiert. Damit 
das Ausscheidungspotenzial optimal ausgenutzt werden kann, wurden die 
Gussstücke zuvor homogenisiert. Während der Umformung zu Drähten wurden die 
Ag - Ausscheidungen und ggf. auch im Gefüge vorhandenes Eutektikum zu feinen 
Filamenten verformt, die für eine hohe Festigkeit der Drähte verantwortlich sind. Auf 
diesem Weg hergestellte Drähte erfüllen das Eigenschaftsprofil eines Leitermaterials 
für den Einsatz in einem Hochfeldmagneten.  
Um das Ziel des Vorhabens zu erreichen wurden binäre und ternäre Cu – Ag – X -
Legierungen untersucht. Bei der Untersuchung der binären Cu – Ag - Legierungen 
wurde ein optimales Gefüge in Hinblick auf höchstes Verfestigungspotenzial während 
der Umformung festgestellt. Durch eine geringe Zugabe des dritten Elementes zu 
einer Cu – 7 Gew-% Ag - Legierung konnte ein optimales Gefüge eingestellt werden.   
Der Schwerpunkt der Untersuchungen zur Einstellung des optimalen Gefüges lag 
darin, eine geeignete Wärmebehandlung für die jeweilige Zusammensetzung zu 
finden. Zunächst wurden die Gussstücke homogenisiert, um die höchste 
Übersättigung von Ag in der Cu - Matrix zu erreichen. Die 
Homogenisierungsparameter wie Temperatur und Dauer der Wärmebehandlung 
hängen einerseits von dem Querschnitt des Gusstücks und anderseits von der 
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Zusammensetzung der Legierung ab. Während der Aushärtung läuft der 
Ausscheidungsvorgang in Cu – Ag - Legierungen sowohl kontinuierlich als auch 
diskontinuierlich ab. Die kontinuierliche Ausscheidungsform ist aufgrund der viel 
feineren Ausscheidungen, die dadurch ein größeres Verfestigungspotenzial während 
der nachfolgenden Umformung mit sich bringen, gegenüber den gröberen 
diskontinuierlichen Ausscheidungen vorteilhaft. Demzufolge, um die 
Ausscheidungsreaktion optimal zur Steigerung der Festigkeit ausnutzen zu können, 
wurden die Wärmebehandlung und die Zusammensetzung speziell darauf 
abgestimmt. Darüber hinaus wurden die metallkundlichen Ursachen des Auftretens 
der jeweiligen Ausscheidungsform untersucht. An der Cu – Ag - Legierung mit 41% 
Ag, in der sich Ag nur kontinuierlich ausscheidet, wurden eine optimale Zeit und eine 
optimale Temperatur der Aushärtung in Hinblick auf die maximale Härte der 
kontinuierlich ausgeschiedenen Bereiche festgestellt. Diese betragen 122 HV2 nach 
einer Glühung bei 400 °C für 18 h. Mit den optimalen Parametern der 
Wärmebehandlung wurden die Cu – Ag - Legierungen mit unterschiedlichen Ag -
Gehalten ausgehärtet und eine Zusammensetzung mit 24 Gew.-% Ag wurde anhand 
der maximalen Härte ausgesucht. In Cu - 24Gew.-% Ag - Legierung sind Cu - Körner 
durch das vorhandene Eutektikum von einander isoliert. Somit ist die 
Hauptbedingung der Entstehung der kontinuierlichen Ausscheidungen erfüllt. 
Außerdem ist der Eutektikumanteil in einer Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung noch zu 
gering, um negativ auf die Festigkeit der Legierung zu wirken. Die Cu –         
24 Gew.-% Ag - Legierung zeigt im Vergleich zu anderen binären Cu – Ag -
Legierungen, wie erwartet, die höchste Verfestigung während der Umformung, die 
bereits nach geringen Umformgraden auftritt. Nach einer Umformung mit φ = 4,7 
wurde in einer Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung eine Festigkeit von 1335 MPa und 
eine elektrische Leitfähigkeit von 61% IACS erreicht.  
Die Ag - Säume an der Grenze zwischen den Cu - Körnern und dem Eutektikum in 
Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung, die für die Einstellung der kontinuierlichen 
Ausscheidungen unerlässlich sind, wirken sich negativ während der Umformung der 
Drähte aus. Aufgrund einer geringen Stapelfehlerenergie des Silbers neigen Ag -
Säume zu einer verstärkten Rissbildung. Dies führt zum Abreisen der Drähte 
während der Umformung bei hohen Umformgraden. Durch eine Optimierung der 
technologischen Parameter des Drahtziehens, wie Schmiermittel, 
Ziehgeschwindigkeit, Ziehholwinkel und Querschnittsabnahme pro Zug, wurde die 
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Herstellung der Drähte aus einer Cu – 24 Gew.-% Ag - Legierung weitestgehend 
sichergestellt.  
Ein weiterer Ansatz, die Probleme beim Drahtziehen zu umgehen, ist eine 
Reduzierung des Ag - Gehalts. Das maximale Aushärtungspotenzial bietet damit die 
Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierung, die bei der eutektischen Temperatur einen 
maximalen Ag - Gehalt besitzt und trotzdem noch in einem einphasigen 
Phasengebiet liegt. Während der Aushärtung dominiert in dieser Legierung eine 
diskontinuierliche Ausscheidungsform. Um trotzdem eine gleich hohe Festigkeit von 
1000 MPa wie in Cu – 24Gew.-% Ag zu erreichen, muss die Cu – 7 Gew.-% Ag -
Legierung mit höheren Umformgraden von bis φ = 3,7 statt von φ = 3,1 verformt 
werden.  
Eine Steigerung der Festigkeit von ca. 50 MPa wurde in Cu – 7Gew.-% Ag - Draht 
durch eine Verringerung der Korngröße realisiert. Dafür wurde eine Umformung – 
Schmieden – vor dem Aushärten und als zweites Verfahren eine zyklische 
Wärmebehandlung angewendet. Plastische Verformung durch das Schmieden führte 
während der anschließenden Wärmebehandlung zur Rekristallisation und 
Entstehung des Gefüges mit feineren Körnern. Zyklische Wärmebehandlung umfasst 
wiederholte Vorgänge der Homogenisierung und der Aushärtung. Während der 
diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion wachsen die diskontinuierlichen 
Ausscheidungen in einem Korn als Ausscheidungskolonien, so genannte 
Ausscheidungszellen, die zum Ausgangskorn und zu einander eine unterschiedliche 
Orientierungsbeziehung ausweisen. Bei dem nachfolgenden Auflösungsvorgang 
während der Homogenisierung entstehen anstelle der Grenzen der 
Ausscheidungszellen Großwinkelkorngrenzen. Durch mehrfache Wiederholung 
dieser Vorgänge werden die Körner immer feiner. Im Fall der Cu – 7 Gew.-% Ag -
Legierung reichte bereits eine Wiederholung der Wärmebehandlung aus, um die 
Korngröße auf das 6 - fache zu reduzieren. Eine Erhöhung der Anzahl der Zyklen 
führte zu keiner weiteren wesentlichen Kornfeinung.  
Um die Festigkeit der Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierung zu erhöhen, wurde durch eine 
geringe Zugabe von Zusätzen, wie Zr, Y, Ce, Ni, Mg, Cr und Fe, versucht die 
Ausscheidungsform in Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierungen zu beeinflussen und die 
diskontinuierlichen Ausscheidungen zu unterdrücken. Dabei wurde festgestellt, dass 
eine Zugabe von Zr und Y zu einer vollständigen Unterdrückung der 
diskontinuierlichen Ausscheidungen in einer Cu – 7 Gew.-% Ag – Legierung führt. 
152                 8. Zusammenfassung 
Ce, Cr und Mg Zusätze bewirken lediglich eine teilweise Unterdrückung der 
diskontinuierlichen Ausscheidungsreaktion, während Fe und Ni praktisch keinen 
Einfluss auf das Ausscheidungsverhalten zeigen.  
Eine Zugabe von 0,1% Zr zu einer Cu – 7 Gew.-% Ag - Legierung unterdrückt die 
diskontinuierlichen Ausscheidungen praktisch komplett. Dadurch wird nach φ = 5 
eine sehr hohe Festigkeit von 1363 MPa erreicht. Die elektrische Leitfähigkeit von 
57% IACS ist in diesem Zustand hingegen relativ gering. Die Berechnung des 
elektrischen Widerstands zeigte, dass die Abnahme der Leitfähigkeit mit steigendem 
Umformgrad überwiegend durch den so genannten „size effect“ von kontinuierlichen 
Ag - Ausscheidungen verursacht wird. Durch eine Optimierung des Zr - Gehaltes auf 
0,05% und Einführung einer Zwischenglühung bei 200 °C für 2 h nach einer 
Umformung von φ = 4,03 gelang es, nicht nur die Leitfähigkeit auf 60% IACS, 
sondern auch die Festigkeit auf 1416 MPa zu erhöhen. Dabei wurde gezeigt, dass, je 
nach Temperatur der Zwischenglühung, die Festigkeit und die elektrische 
Leitfähigkeit je nach Bedarf eingestellt werden können.  
Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass durch Einstellen des optimalen Gefüges 
während der speziell auf die Zusammensetzung abgestimmten Wärmebehandlung 
ein Werkstoff aus einer Cu – Ag - Legierung mit hoher Festigkeit und gleichzeitig 
hoher elektrischer Leitfähigkeit erzeugt werden kann. Bei den durchgeführten 
Untersuchungen zeigen drei Legierungen: Cu – 24 Gew.-% Ag; Cu – 7 Gew.-% Ag 
und Cu – 7 Gew.-% Ag - 0,05 Gew.-%Zr beste Kombinationen der Eigenschaften und 
somit höchstes Potenzial für die Anwendung als Leitermaterial in einem 
Hochfeldmagneten. Mit der Cu – 7 Gew.-% Ag – 0,05 Gew.-% Zr - Legierung wurde 
in Oxford bereits ein Hochfeldmagnet gewickelt. Damit wurde ein gepulstes  
magnetisches Feld von 66 Tesla erreicht [153]. Da die Herstellung auch in einem 
groß - technischen Umfang realisiert werden kann, bieten die hier untersuchten Cu –
Ag - Materialien ein breites Anwendungspotenzial.  
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Abb. A.2. Zustandsdiagramm von Cu – Y 
 
 
164   Anhang 
 
 




Abb. A.4. Zustandsdiagramm von Cu – Ni 
 
 








Abb. A.6. Zustandsdiagramm von Cu – Cr 
 
 




Abb. A.7. Zustandsdiagramm von Cu – Fe 
 
Tabelle A.1. Ziehsteinfolge bei Rechteckziehsteinen mit Querschnittabnahmen von ca. 
10 %. Letzter Ziehstein (mm): 2 x 3 x R0.5 (A = 1.446 a2 bzw. 446.1









(=1/4 a) [mm] 
Äquival.Durch- 
messer [mm] 
5.78 0.10 2 3 0.5 2.71 
6.38 0.11 2.10 3.15 0.53 2.85 
7.13 0.11 2.22 3.33 0.56 3.01 
7.92 0.10 2.34 3.51 0.59 3.18 
8.75 0.11 2.46 3.69 0.62 3.34 
9.77 0.11 2.60 3.90 0.65 3.53 
10.86 0.10 2.74 4.11 0.69 3.72 
11.99 0.11 2.88 4.32 0.72  3.91 
13.36 0.10 3.04 4.56 0.76 4.12 
14.81 0.12 3.20 4.80 0.80 4.34 
16.72 0.11 3.40 5.10 0.85 4.61 
18.74 0.11 3.60 5.40 0.90 4.88 
20.88 0.10 3.80 5.70 0.95 5.16 
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